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Researches on Effects of Microstructures on Mechanical Properties for 
Medium Carbon Steels with Dispersed Phases 
 
Makoto Okonogi 
 
Abstract 
 
Medium carbon steels with 0.2 to 0.6 mass% carbon are used for machinery parts. 
Recently, high strength and low manufacturing costs are required for these parts. 
Therefore, it is necessary for medium carbon steels to have good workability such as 
forgeability as well as high strength when being used as machinery parts. 
Spheroidizing annealing was carried out in order to obtain good forgeability before 
machinery parts obtain the required strength by heat treatment.  
In this study, effects of dispersed phase such as cementite, alloy carbides and voids on 
mechanical properties were systematically investigated in order to obtain both 
excellent workability and high strength. Moreover, control methods of shape and 
distribution of dispersed phase were investigated. 
It was found that metallurgical factors such as ferrite grain size, cementite particle 
size and cementite particle spacing, dominate yield strength and ductility for medium 
carbon steel with dispersed cementite. It was also found that these factors depend on 
microstructure and cold drawing ratio before spheroidizing annealing and annealing 
temperature in spheroidizing annealing. Thus, the guideline of microstructure control 
for achieving both good workability and high strength was proposed. 
Precipitation hardening of medium carbon steel with fine carbides was also 
investigated. The composition of complex carbides to obtain high precipitation 
hardening was clarified. Moreover, the deformation behavior and shape change of 
dispersed fine voids during hot forging in medium carbon steels with fine voids was 
investigated. Flow stress of steel with fine void at elevated temperature became higher 
as compared with that without voids. The shape of voids was affected by hot forging 
condition. 
Based on these results, medium carbon steels with spheroidized cementite were 
developed and these steels had excellent forgeability as machinery parts.  
分散相を含む中炭素鋼の機械的特性に及ぼす組織の影響に関する研究 
 
小此木 真 
 
概要 
 
 炭素を 0.2～0.6 質量%含有する中炭素機械構造用鋼は、自動車、建築、機械部品など幅
広い分野で使用されている。近年では、これらの部材に対して、高強度であるとともに、
低価格化が求められている。このため、成形する際には加工性(冷間鍛造性)に優れ、部品
として使用する際には高強度化するという、相反する性能が求められている。機械部品は、
冷間鍛造性を向上させるため、球状化焼鈍を行い、成形後に熱処理して強度を付与して製
造される。 
本研究では、中炭素機械構造用鋼の加工性向上と高強度化を両立させることを目的に、
中炭素鋼の強度や延性などの機械的特性に及ぼす分散相（セメンタイト、合金炭化物）、お
よび微小ボイドの影響について調査するとともに、分散相の形状や分散状態の制御方法に
ついても検討した。 
 セメンタイトが分散した鋼の機械的特性に及ぼす組織因子(セメンタイトサイズ、フェラ
イト粒径)の影響について調査し、降伏強度と延性の支配因子を明らかにした。また、これ
らの組織因子は、球状化焼鈍前の組織や予加工、球状化焼鈍温度により変化することを示
した。この結果、冷間鍛造性を改善するための、適正な組織因子の指針が得られた。 
また、微細な炭化物が分散した中炭素鋼の析出強化について検討し、高い析出強化に有
効な組織と炭化物組成を明らかにした。さらに、鋼中に分散したボイドが熱間鍛造性に及
ぼす影響とボイドの形状変化を検討し、微小ボイドは、熱間変形抵抗を高める効果がある
こと、およびボイドの形状は熱間鍛造条件により変化することを明らかにした。 
そして、これらの知見に基づいて、球状セメンタイトの分散を制御した中炭素鋼を開発
し、優れた冷間鍛造性が得られることを確認した。 
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ri ：initial lattice constant 
rm ：lattice spacing of matrix 
rp ：lattice spacing of precipitate 
T ：temperature 
[Ti] ：concentrations of Ti 
[V] ：concentrations of V 
β  ：constant composed of Taylor’s factor and the coefficient of shear stress  
δ ：lattice spacing misfit 
ε ：misfit parameter between the precipitate and matrix 

．
 ：strain rate 
εp ：peak strain 
θ  ：bowing angle between the dislocation and the straight line that connects two  
particles 
λ ：mean particle spacing 
π ：the ratio of the circumference of a circle to its diameter 
σ0 ：experimental constant 
σp ：peak stress 
σss ：steady state stress 
σy ：yield strength 
Δσ ：increment of tensile stress 
τr ：time for shape recovery 
τp ：shear stress of precipitate particle 
Δτ0 ：increase of shear stress 
Φ ：fraction of particles on the grain boundaries 
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第１章 序論 
 
1.1 本研究の背景 
1.1.1 機械部品の製造工程と要求特性 
 ボルト、歯車や回転軸などの機械部品は、0.2～0.6%の炭素を含有した中炭素鋼や、Mn、
Cr、Mo などの合金元素を含有した低合金鋼、あるいは B を含有したボロン鋼などの機械
構造用鋼を用いて製造される。 
機械部品の製造工程の例を Fig. 1.1 に示す。機械部品は、冷間鍛造で成形される部品と、
熱間鍛造と切削加工で成形される部品に大別できる。Fig. 1.1(a)に、冷間鍛造で成形され
る部品の製造工程の例を示す。冷間鍛造部品に使用される鋼の多くは、鋼片を熱間圧延し
て棒鋼や線材を作製した後、伸線加工と球状化焼鈍(spheroidizing annealing: 以下 SA と
称す)処理によって軟質化される。その後、冷間鍛造によって部品形状に成形され、焼入れ
焼戻し処理や時効処理などの熱処理を行うことによって部品として必要な強度を付与し、
機械部品となる。このように冷間鍛造で成形される機械部品には、ボルトや歯車などがあ
る。 
一方、複雑な形状となる部品や大型部品は、主に熱間鍛造と切削加工で成形される。こ
れらの部品の製造工程の例を、Fig.1.1(b)に示す。熱間鍛造部品に使用される鋼の多くは、
鋼片を熱間圧延して製造した棒鋼を加熱後、熱間鍛造によって部品に近い形状に加工され
る。熱間鍛造での寸法精度は低いため、主に切削によって部品の形状に加工される。その
後、焼入れ焼戻し処理や時効処理などの熱処理によって強度を付与し、機械部品が得られ
る。 
近年、自動車の燃費向上を目的に自動車用機械部品の一層の軽量化が求められている。
自動車用機械部品の軽量化は、ユニットとして使用した際の構造の簡素化を主な目的とし
ているため、個々の機械部品に対してはより一層の高強度化が求められる。 
また、これら機械部品には、同時に部品の製造コストを低減することも求められている。
機械部品の製造コストの一例を Fig. 1.2 に示す。機械部品の製造コストのうち、鍛造や切
削など部品の形状に成形するための加工コストや、部品として必要な強度を与えるための
熱処理コストが、製造コストの大半を占めているのに対し、鋼材の占めるコストは、約 20％
である 1)。したがって、機械部品の製造コストを低減するためには、機械部品として使用
－2－ 
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される鋼の鍛造加工や切削加工といった加工性の向上や熱処理の簡略化、省略化が必要と
なる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
     (a) Cold-forged steel parts       (b) Hot-forged steel parts 
Fig. 1.1 Typical manufacturing processes of machinery parts. 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.2 Manufacturing costs of typical machinery parts1). 
 
1.1.2 機械構造用鋼の技術課題 
自動車等の用途に使用される機械部品には、最終製品において高強度であることに加え、
製品となるまでの工程において、鍛造加工や切削加工を容易にすることが求められる。す
なわち、機械部品の素材となる機械構造用鋼には、成形する際には軟質であって、鍛造加
工性や切削加工性に優れること、また、最終製品の機械部品として使用する際には高強度
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であることという、相反する性能が求められている。 
機械構造用鋼を成形する際の加工性をより一層向上させ、最終製品での高強度化を実現
するための課題を以下に示す。 
 
(1) 成形時の加工性の向上 
上述したように、機械部品は冷間鍛造によって成形される部品と、熱間鍛造と切削加工
によって成形される部品に大別される。冷間鍛造は、寸法精度と生産性が高いことが特徴
であり、近年では、ボルトや歯車など多くの機械部品の成形に採用されている。しかしな
がら、機械部品の高強度化にともなって、冷間鍛造の際に、鍛造金型の損傷や、成形時に
部品が加工割れを起こす場合がある。 
冷間鍛造での加工性、すなわち鍛造金型の損傷や加工割れを抑制するためには、冷間鍛
造する段階での鋼材を軟質、かつ高延性とすることが有効である 2)。中炭素鋼の熱間圧延
材は、通常、フェライト/パーライト組織やベイナイト組織となる。これらの組織の変形抵
抗は高く、冷間鍛造性が優れているとは言い難い。冷間鍛造する段階での鋼材を軟質、か
つ高延性化して冷間鍛造性を改善するには、上述した SA 処理を行うことによって、ラメ
ラ状セメンタイトや、ベイナイト組織の微細なセメンタイトを球状化して、変形抵抗を低
くする。すなわち、冷間鍛造での加工性をさらに改善するためには、SA 処理後の変形抵
抗をより一層低くし(強度を低くし)、かつ、延性を向上させる必要がある。 
 
(2) 最終製品の高強度化 
機械部品を高強度化するための方法として、使用される機械構造用鋼を成形した後に、
焼入れ焼戻しの熱処理を行って金属組織をマルテンサイト組織とする方法や、時効処理を
行って鋼中に Mo2C、VC や TiC などの微細炭化物を析出させる方法などがある。後述す
るように、鋼中に析出する微細炭化物を(V,Mo)C などの複合炭化物とすることで、VC な
どの単純組成の炭化物よりも析出強化能が高く、効果的に鋼の強度を高めることができる
ことが報告されている 3)。このように複合炭化物の析出硬化能は優れていることが知られ
ているが、析出強化能を高めるための有効な炭化物組成はまだ明らかになっていない。時
効処理後により高い強度を得るため、さらに析出強化能を高めることが出来る複合炭化物
の組成を明らかにすることが求められる。 
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(3) 材料信頼性の向上 
材料が高強度になると、部品内部に存在する欠陥に対して破壊感受性が高くなることか
ら、高強度機械部品に使用される鋼には、介在物やボイド等鋼中に存在する欠陥の抑制や
無害化よる信頼性の向上が必要となる。ボイド等の欠陥の影響を極力抑制するためには、
欠陥そのもののサイズを小さくすることや、形状を球形にして無害化することなどが有効
と考えられる。機械部品の製造工程である熱処理や熱間鍛造によって、欠陥のサイズや形
状の制御ができれば、機械部品の信頼性向上に有効である。 
機械部品に使用される鋼には、部品の製造コストを低減するために鍛造加工性や切削加
工性を改善することが重要である。切削加工性を改善するために、鋼材に Pb や Bi などの
低融点元素を添加したり、S を増量したり 4)、あるいは、セメンタイトを黒鉛化するなど
の方法がある 5)。鋼中に分散しているセメンタイトを黒鉛化すると、鋼に含まれる炭素量
によらず中炭素鋼や高炭素鋼でも低炭素鋼なみに軟質化し、冷間鍛造性や切削加工性が著
しく改善することが報告されている 6)。しかし、部品強度を付与する目的で黒鉛が析出し
た炭素鋼を、オーステナイト域に加熱保持すると、黒鉛(炭素)がオーステナイト中に固溶
するため、黒鉛が析出していた位置にボイドが形成される場合がある 7)。このように鋼中
にボイドが生成した場合には、最終製品での材料の強度や信頼性を低下させる。仮に熱処
理や熱間鍛造といった部品の製造工程でボイド等の欠陥のサイズや形状を制御することが
できれば、機械構造用鋼の信頼性向上に繋がる。しかし、これまで、鉄系材料において、
高温変形中に鋼中に存在するボイドが変形抵抗などの機械的特性に与える影響について研
究された例はなく、熱間鍛造中のボイドの形状変化や熱間変形抵抗に及ぼす影響は明らか
になっていない。 
 
1.2 従来の研究 
1.2.1 鋼中分散相の種類と役割 
 実用鉄鋼材料中には、酸化物や硫化物、あるいは炭化物や窒化物などの分散相が存在す
る。さらに、切削加工される鋼材には切削加工性を改善するために、Pb や黒鉛を含むこと
がある 4,5)。これらの分散相は、鋼の組織や機械的特性に大きな影響を及ぼす。例えば、粗
大な酸化物は機械的特性に悪影響を与えることから、これらの粗大な酸化物を低減して、
材料の信頼性を向上させたり、微細析出物などの分散相を活用して鋼の強度を向上させる
など目的に応じて酸化物、炭化物や窒化物を材質制御に活用する研究が行われている 8)。 
－5－ 
例えば、鋼中の酸化物には、Al2O3や Ti2O3などが知られている。厚鋼板では、これら
の酸化物を用いて結晶粒を微細化し、溶接部の靭性を向上させる 9)など、実用的な鉄鋼材
料の材質制御に活用しているが、機械構造用鋼の分野では、材質制御のために酸化物を積
極的に活用した例は少ない。 
一方、鋼中に分散する炭化物には、セメンタイトや、Mo2C、TiC、VC、NbC などがあ
る。これらの炭化物は、機械構造用鋼の強度や加工性を向上させるために積極的に活用さ
れ、多くの実用鉄鋼材料の材質制御に活用されている。中でもセメンタイトは、強度が高
く、機械部品を高強度化するために必要であるが、逆に冷間鍛造性や切削性を劣化させる
側面もある。このため、冷間鍛造の際には、加工性を改善するためにセメンタイトの形状
を球状にして軟質化させている。逆に、Mo2C、TiC、VC などの炭化物を時効処理して鋼
中に微細に分散させることで、最終製品としての強度を高めることができる。これらの炭
化物を積極的に利用した実用鉄鋼材料が製造されている 10)。 
 窒化物は、AlN や TiN あるいは NbN などの形態で鋼中に存在する。これらの窒化物は、
主に鋼の結晶粒径を微細にするために活用することができる。 
硫化物は、MnS などの形態で鋼中に存在する。MnS などの硫化物は、切削加工性を改
善させる目的で、機械構造用鋼の分野にも広く利用されている 4)。 
その他の分散相として、Pb、黒鉛や Cu などがある。Pb や黒鉛は切削加工性の改善に
4,5)、Cu は析出強化によって鋼を高強度化する目的で積極的に活用されている 11)。 
以上のように分散相が鋼中に存在するの鋼の組織や分散相を活用した材質制御について、
これまで多くの研究が行われてきた。機械構造用鋼の加工性向上と、最終製品段階での高
強度化と信頼性向上を達成するためには、以下の点について検討し、明らかにする必要が
ある。これらに関する従来知見をまとめ、研究課題を検討した。 
i) SA 処理した中炭素鋼の機械的特性の支配因子と組織形成挙動 
ii) 析出強化に有効な炭化物組成 
iii) 熱間鍛造中の微小ボイドの形状変化と変形抵抗 
 
1.2.2 球状化焼鈍した中炭素鋼の機械的特性の支配因子と組織形成挙動 
中炭素鋼の冷間鍛造性を改善するためには、材料を軟質化して冷間鍛造する際の変形抵
抗を低くすること(低変形抵抗)、かつ高延性とすることが有効である 2)。中炭素鋼を軟質
化するには、一般に SA 処理が行われている。SA 処理は、Fig. 1.3 に示すように種々の方
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A1
A3 or  Acm
rapid  cool slow  cool
法が知られているが、通常、A1点直下で保持する方法(Fig. 1.3(1))や、A3点以上から急冷
した後、焼戻しする方法(Fig. 1.3(2))、あるいは、フェライト/オーステナイト二相域から
徐冷する方法(Fig. 1.3(3))、などによって行われる 12)。近年では、加工コストのさらなる
低減が求められることや部品形状が複雑化している背景から、SA 処理後の変形抵抗をよ
り一層低下させて、かつ延性を向上させる技術が求められている。 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.3 Example of spheroidizing annealing process12). 
 
SA 処理後の鋼の強度や延性に及ぼす組織の影響については、例えば、以下の報告があ
る。セメンタイトが分散したフェライト鋼の強度は、フェライト粒径 13,14) 、セメンタイ
ト間隔 14)の影響を受ける。Taleff et al. は、過共析鋼のパーライト組織、および球状セメ
ンタイトが分散したフェライト組織の降伏強度は、セメンタイト間隔とフェライト粒径の
両方の影響を受けることを報告している 15)。一方、延性については、セメンタイトの体積
率 16-18)、セメンタイトの球状化率や形状 18-21)、セメンタイトサイズ 18,22,23)、フェライト
粒径 24)の影響を受けることが報告されている。佐藤は、捻じり試験での破断ひずみと球状
セメンタイトサイズの関係を調査し、Fig. 1.4 に示すようにセメンタイトサイズが大きく
なると破壊ひずみが大きくなることを報告している 23)。一方で、中村らは、球状化焼鈍し
た鋼に引張変形を加えた際のセメンタイト周囲に発生するボイドとセメンタイトサイズの
関係を調査し、Fig. 1.5 に示すように、セメンタイトサイズが大きい場合に、ボイド発生
率が高くなること、かつ小さな塑性ひずみでもボイドが発生しやすいことを報告している
25)。すなわち、セメンタイトサイズが大きくなると、延性が向上すると考えられている一
方で、セメンタイトサイズが大きくなると、塑性変形時にボイドが発生しやすくなるとの
相反する報告もあることから、延性に及ぼすセメンタイトサイズの影響については明らか
(1)          (2)            (3) 
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になっていない。また、熱処理や鋼の化学組成などによってセメンタイトサイズを変えよ
うとすると、同時にフェライト粒径など他の組織因子も変化する。そのため、鋼の各組織
因子の影響を分離して延性の支配因子を考察するのは容易ではなく、鋼の延性を支配する
組織因子について、未だ統一見解は得られていない。 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.4 Effect of radius of spheroidized cementite on equivalent fracture strain23). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.5 Effect of true strain on frequency of voids25). 
 
－8－ 
一方、SA 処理後の機械的特性は、鋼の組織に支配されることから、組織の形成挙動を
明らかにする必要がある。SA 処理後の組織は、SA 処理をする前の組織や、SA 処理条件
の影響を受ける。SA 処理後の組織や機械的特性に及ぼす SA 処理前組織の影響については、
以下の報告がある。 
i) SA 処理前の組織を微細なフェライト/パーライト混合組織とすることで、ラメラセメ
ンタイトの分断が進行し、セメンタイトの球状化が促進する。その結果、粗大なフェ
ライト/パーライト組織と比べて変形抵抗は同等で、延性が向上する 26)。 
ii) SA 処理前の組織をベイナイト主体とすることで、SA 処理後のセメンタイトが微細に
なる。その結果、引張強度は高くなるが、延性が向上する 27)。 
このように、セメンタイトが分散したフェライト鋼の組織や機械的特性は、SA 処理前の
組織の影響を強く受け、SA 処理前組織を微細なフェライト/パーライト組織や、ベイナイ
ト組織とした場合に SA 処理後の延性が向上することが知られている。 
また、セメンタイトの球状化を促進する方法として、SA 処理前に伸線加工を行うこと
で、セメンタイトの球状化が促進されることが報告されている 28,29)。セメンタイトの球状
化が促進すると引張強度が低くなるが、冷間鍛造時の低変形抵抗と高延性を両立させる方
法については、未だ明らかとなっていない。 
以上のように、機械部品として使用される中炭素鋼を SA 処理によって変形抵抗を低く
し、かつ延性を向上させて、冷間鍛造性を一層改善させることが求められている。しかし
ながら、SA 処理した鋼の延性を支配する組織因子は解明されたとはいえず、低変形抵抗
と高延性を両立した冷間鍛造性に優れる鋼の組織は明らかになっていない。加えて、低変
形抵抗と高延性を両立するための SA 処理前の組織や、製造方法も明確になっていない。
このため、球状セメンタイトが分散した鋼の強度、延性などの機械的特性に及ぼす組織因
子(フェライト粒径、セメンタイトサイズ)の影響や低変形抵抗と高延性を両立することが
できる冷間鍛造性に優れる組織、さらには、その組織を得るための、SA 処理前の組織や
SA 処理条件を明確化することが課題である。 
 
1.2.3 析出強化に有効な炭化物組成 
機械構造用鋼は、部品形状に成形する時には軟質であって加工性に優れ、最終製品の段
階では高強度であることが要求される。このため、成形の際には軟質化して、成形後の熱
処理によって微細な炭化物を分散させて高強度化できれば、軟質化による加工時の成形性
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向上と最終製品での高強度化という相反する性能を両立させることできる。そのため、熱
処理後により高い強度を得るため、析出強化能の高い炭化物組成を明らかにすることが求
められている。 
鋼中に微細な炭化物を析出させることで、高強度化したマイクロアロイ鋼が開発されて
いる 30-32)。これらの鋼は、析出強化鋼と呼ばれ、主に低炭素鋼やマルテンサイト鋼で研究
されてきた。これらの鋼の高強度化には、VC、NbC、TiC や Mo2C 等の炭化物を微細に析
出させることが有効である。村瀬らは、中炭素フェライト鋼を用いて、V と Cu の単独添
加と複合添加による析出強化特性を調査し、複合添加したときの析出強化能は、単独添加
した場合よりも顕著に向上することを示した 33)。また、Grange et al.は、低炭素鋼と中炭
素鋼の焼戻しマルテンサイト組織を用いて、析出強化特性に及ぼす合金元素（Mn, P, Si, Ni, 
Cr, Mo, V）の影響を評価し、強度に及ぼす合金元素の効果は、Fe-C 合金の硬さ(Hv)と各
元素添加による強度増加量(ΔHvMn, ΔHvP, ΔHvSi, ΔHvNi, ΔHvCr, ΔHvMo, ΔHvV)の合計で表
わされることを示した 34)。また、小坂らは、0.1% C–2.0% Mn 鋼の焼戻しマルテンサイト
組織を用いて、析出強化特性に及ぼす炭化物種類の影響について評価した 3)。その結果、
単純組成の炭化物の析出強化量は、Mo2C, VC, TiC, NbC の順で大きくなることを示した
3)。更に、(V, Mo)C 等の複合炭化物の析出強化量は、VC 等の単純組成炭化物より大きく
なることも示した 3)。このように炭化物の析出強化量は、炭化物組成によって変化するこ
とが知られている。 
上述したように、炭化物による鋼の析出強化に関しては、多くの研究がなされているが、
そのほとんどが、フェライト組織や焼戻しマルテンサイト組織を対象にした研究である。
これは、従来の析出強化の研究では、熱間圧延した鋼の高強度化を目的としていたことや、
過飽和固溶体からの析出挙動に関する研究が中心であったためである。このため、主に低
炭素鋼でのフェライト組織やマルテンサイト組織を有する鋼を対象に研究されてきた。ま
た、中炭素鋼では、熱間圧延や熱間鍛造後の冷却過程の際に、変態中のオーステナイト /
フェライト界面で炭化物が析出する相界面析出を利用した高強度化技術の研究が行われて
きた 10)。しかし、フェライト組織やパーライト組織では相界面析出により高強度化できる
が、ベイナイト組織の場合には強度が低下することが知られている 10,35)。そのため、ベイ
ナイト組織の中炭素鋼は、強度と延性のバランスが優れ、機械部品に広く利用されている
ものの、析出強化を目的とした研究や開発はあまり行われていなかった。その一方、析出
強化に有効な元素を複合添加すると、単独添加した場合よりも析出強化量が増大すること
－10－ 
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が報告されており 3)、さらなる高強度化の可能性が残されていると考えられる。しかしな
がら、複合炭化物による強化機構や、析出強化に有効な炭化物組成は明らかになっていな
い。析出強化に有効な炭化物組成を明らかにするためには、強化機構の解明が必要である。
微細析出物が分散した鉄鋼材料の析出強化は、主に、Orowan 機構、あるいは cutting 機
構を用いて、説明されている 10)。Orowan 機構、cutting 機構のいずれも、析出物サイズ
の影響を受け、Fig.1.6 に示すように、Orowan 機構では、析出物サイズが大きくなると析
出強化能は低下し、cutting 機構では、析出物サイズが大きくなると析出強化能が増大す
る 10,36)。 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.6 Precipitation hardening mechanism10,36): (a) Schematic illustrations cutting 
mechanism and Orowan mechanism. (b) Effect of particle size on critical shear stress.  
G is the shear modulus of matrix, b is the Burgers vector, λ is mean particle spacing, 
f is volume fraction of precipitate particles and τp is shear stress of precipitate 
particles.  
 
(a) 
(b) 
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また、Fig.1.6 に示すように、析出物サイズが小さいときは cutting 機構、大きくなると 
Orowan 機構が支配的になると考えられている 10,36)。複合炭化物の析出強化も、Orowan
機構や cutting 機構といった分散粒子乗り越え機構を用いて説明できると考えられるが、
その強化機構は未だ明らかになっていない。 
以上のように、機械部品に広く使用されているベイナイト組織の中炭素鋼を対象に複合
炭化物を活用した析出強化について研究した例は少なく、その強化機構や高い析出強化を
得るための複合炭化物の組成は明らかになっていない。このため、ベイナイト組織の中炭
素鋼での、複合炭化物による析出強化機構の解明と、炭化物組成と析出強化量の関係につ
いて明確化することが課題である。  
 
1.2.4 熱間鍛造中の微小ボイドの形状変化と変形抵抗 
 部品形状に成形するための切削性や冷間鍛造性を改善するため、鋼中に含まれる炭素を
黒鉛化する技術がある。黒鉛を含む鋼は焼入れ焼戻し処理によって強度を付与する際に炭
素が地鉄中に固溶するため、黒鉛のあった場所はボイドとして鋼中に残存する。また、強
加工を受けた鋼材も、内部にボイドを含んでいる場合もある。これらのような鋼に含まれ
るボイドは欠陥となり、室温での材料強度や信頼性の低下を招く。鋼材の信頼性に及ぼす
ボイドなどの欠陥の影響は、その大きさや形状により変化する。このため、熱間鍛造中に、
ボイドの大きさや形状を制御することができれば、機械部品の信頼性の向上に繋がると考
えている。 
鋼に含まれるボイドは、室温での材料の強度低下や靭性低下の要因となる。しかし、高
温においては、分散粒子が母相に対して硬いか柔らかいかの種類によらず転位の移動を妨
げ、強度向上に寄与することが理論的に示されている 37-39)。これは転位の持つ応力場が、
第二相粒子界面で緩和され、第二相粒子が転位に対し引力型相互作用を及ぼすためである。
実際、液体分散粒子であっても、変形抵抗が上昇することが報告されている 40, 41)。高温に
おいては、強度に及ぼすボイドの影響について古くから研究が行われており 40,42-44)、ボイ
ド強化として知られている。例えば、高温クリープ中の変形抵抗上昇の原因の一つとして、
ボイドの生成による強化があげられている 45)。以上のことを考え合わせると、鋼中に存在
する微小ボイドは、熱間鍛造時の変形特性に影響を与えることが推察される。しかしなが
ら、ボイドを含む鋼の高温変形特性に関する研究はない。 
 高温変形中に母相の変形と共に第二相粒子が変形する場合、拡散緩和によってその粒子
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形状は回復される。例えば、Onaka et al.は、銅単結晶中の分散液体 B2O3粒子の形状変化
を詳細に調査した 46)。B2O3 粒子の形状は銅原子の液体粒子中の体拡散速度によって支配
され、形状は粒子サイズ、変形温度、ひずみ速度によって決定される。ボイドが形成され
ている場合においても同様の形状変化と回復が予想されるが、ボイドの形状変化は母相原
子の表面拡散によって律速されると推察される。Miura et al.は Cu-B2O3合金双結晶を用
いた実験から、高温変形中に発現する粒界すべりと粒界移動によって、粒界上の液体粒子
がせん断や合体を繰り返すことを報告した 47)。この結果は、液状分散粒子は形状変化だけ
ではなく、サイズの変化も起こることを示唆している。熱間鍛造によって、ボイドのサイ
ズや形状を制御することができれば、機械部品の欠陥の抑制や無害化に活用できる可能性
があるが、鋼の熱間鍛造中のボイド形状やサイズの変化に関する研究はほとんどない。 
  
1.3 本研究の目的と構成 
1.3.1 本研究の目的 
 上述したように、セメンタイトや微細炭化物などの分散相やボイドは、鋼の組織や機械
的特性に大きな影響を与える。本研究では、機械構造用鋼の成形時の加工性改善と、最終
製品での高強度化を両立する技術を確立することの一環として、中炭素鋼を対象として、
機械的特性(変形抵抗、延性、強度)に及ぼす組織因子(フェライト粒径、セメンタイトサイ
ズ)、微細炭化物やボイドの影響を明らかにすることを目的とした。本研究での検討項目は
以下のとおりである。 
(1) フェライト中にセメンタイトが分散した中炭素鋼の強度、および延性に及ぼす組織因
子の影響の明確化 
(2) 中炭素鋼の加工性(低変形抵抗、高延性)を向上することができる組織の提示と、その組
織を得るための製造方法の提示 
(3) 複合炭化物の析出強化機構と、析出強化に有効な炭化物組成の検討 
(4) 熱間鍛造中のボイド形状とサイズの変化、及び熱間変形抵抗に及ぼすボイドの影響に
関する検討 
  
1.3.2 本論文の構成 
本論文は以下の 5 章により構成される。 
第 1 章では、機械構造用鋼の概要と課題、分散相を利用した鋼の材質制御に関するこれ
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までの知見、および研究の目的について述べる。 
第 2 章では、フェライト中に球状セメンタイトが分散した中炭素鋼の組織と機械的特性
について検討する。組織に及ぼす SA 処理前の組織や予加工、および SA 処理温度の影響
について述べる。また、SA 処理後の強度や延性に及ぼす組織因子（セメンタイトサイズ、
セメンタイト間隔、フェライト粒径）の影響について検討し、降伏強度や断面収縮率に及
ぼす組織因子の影響を考察する。さらに、組織因子と SA 処理による軟質化機構の関係に
ついても考察する。 
第 3 章では、微細炭化物が分散した中炭素鋼の析出強化挙動と強化機構について検討す
る。強度と延性のバランスが優れる中炭素ベイナイト鋼を用い、析出強化量に及ぼす Nb，
Ti，V 複合添加の影響について述べる。さらに、複合炭化物の析出強化機構についても考
察し、析出強化に及ぼす炭化物組成の影響について述べる。 
第 4 章では、直径 3～5μm の微小ボイドが分散した中炭素鋼を用いて、熱間鍛造中の
ボイドの形状変化と高温変形挙動について検討する。熱間鍛造中のボイドの形状変化に及
ぼすひずみ速度の影響と、変形抵抗に及ぼすボイドの影響を述べる。 
第 5 章では、工業的応用事例として、本研究から得られた知見に基づいて、中炭素冷間
鍛造用鋼の加工性に優れる組織と製造方法について述べ、本研究の結論をまとめる。 
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第 2 章 球状炭化物分散鋼の組織と機械的特性 
 
2.1 緒言 
 機械部品には、最終製品での強度や靭性とともに、成形時の加工性も求められる。冷間
鍛造は、熱間鍛造と比べて、寸法精度が高く材料歩留まりに優れることに加え、加工時間
が短く生産性にも優れることから、ボルトや歯車など多くの機械部品の成形に採用されて
いる。冷間鍛造での加工性の改善には、変形抵抗を低くすることや延性の向上が必要であ
る 1)。機械部品には、強度を付与するため、約 0.2～0.6%の炭素を含有する中炭素鋼が使
用されている。中炭素鋼の熱間圧延材は、通常、フェライト/パーライト組織やベイナイト
組織となる。これらの組織の変形抵抗は高く、冷間鍛造性が劣る。このため、中炭素鋼で
は、球状化焼鈍（以下 SA と称す）により、ラメラ状パーライトを球状セメンタイトにし
て、変形抵抗を低くして冷間鍛造される。本章では、熱間圧延後の冷却速度と、伸線減面
率、SA 処理温度を変化させて、SA 処理後のセメンタイトの分散状態を作り分けた中炭素
鋼を用いて、組織と機械的特性について検討した。 
1.2.2 で述べたように、フェライト組織中にセメンタイトが分散した鋼の強度は、フェラ
イト粒径 2-4) やセメンタイト間隔 3,4)の影響を受けると報告されている。一方、延性は、フ
ェライト粒径 5)やセメンタイトの体積率 6-8)、セメンタイトの球状化率や形状 8-11)、セメン
タイトサイズ 8,12,13)の影響を受けると報告されている。しかし、これらの組織因子は互い
に相関するため、各組織因子の影響を分離して延性の支配因子を考察した報告はなく、球
状セメンタイトが分散した鋼の延性を支配する組織因子について、未だ統一見解は得られ
ていない。そこで、本章では、延性の評価指標に断面収縮率（絞り）を用いて、球状セメ
ンタイトが分散した中炭素鋼の、降伏強度や断面収縮率に及ぼす組織因子（セメンタイト
サイズ、セメンタイト間隔、フェライト粒径）の影響について調査した。 
SA 処理後の組織や機械的特性は､SA 処理前の組織の影響を受ける。このため、熱間圧
延後に、急速冷却と恒温変態処理を行って作製したパーライト組織の鋼と、熱間圧延後に、
連続冷却して作製したフェライト/パーライト混合組織の鋼を供試鋼に用いた。次に、伸線
減面率と、SA 処理温度を変えて、SA 処理を行い、フェライト粒径、セメンタイトサイズ
を変化させた。こうして SA 処理した中炭素鋼を用いて、降伏強度や断面収縮率に及ぼす
SA 前組織、伸線減面率、SA 処理温度の影響について検討した。さらに、SA 処理による
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軟質化機構とセメンタイトの分散状態の関係について詳細に検討を行った。 
 
2.2 実験方法 
2.2.1 熱間圧延後の異なる冷却プロセスによる線材の作製 
一般に、機械部構造用鋼には、約 0.2～0.6%の炭素を含有する中炭素鋼が使用されてい
る。本研究では、平均的な炭素含有量である 0.43%の中炭素鋼を用いた。Table 2.1 に供試
材とした中炭素鋼の化学組成を示す。断面 122×122mm2の鋼片を 1323K に加熱し、直径
5.5mm の線材に熱間圧延し、1173K から 2 種類の異なる冷却プロセスを用いて線材を作
製した。Fig. 2.1 に冷却プロセスの模式図を示す。A プロセスでは、圧延機後方に設置さ
れた溶融塩槽に線材を浸漬させ、恒温変態処理するプロセスである 14)。A プロセスにおけ
る 1173K から 823K までの平均冷却速度は 50K/s、溶融塩槽温度は 823K、浸漬時間は 50s
であった。一方、B プロセスでは、風冷して連続冷却するプロセスである 15)。B プロセス
における 1173K から 870K までの平均冷却速度は 5K/s であった。以降、A プロセス、B
プロセスで作製したサンプルをそれぞれ 43C-A、43C-B と称す。 
 
Table 2.1 Chemical composition of tested steel (mass%). 
 
 
 
 
2.2.2 伸線減面率、球状化焼鈍時間、球状化焼鈍温度の異なる試料の作製 
43C-A と 43C-B を用いて、機械的特性や組織に及ぼす伸線減面率、SA 処理時間、SA
処理温度の影響を調査した。伸線減面率とは伸線前後の断面積の差を伸線前の断面積で除
した値である。伸線加工と SA 処理における加工熱処理プロセスを Fig. 2.2 に示す。Fig. 
2.2(a)では、0～40％の伸線加工を行った後、958K で 5h の SA 処理を、Fig. 2.2(b)では、
30％の伸線加工を行った後、973K で 0.5～20h の SA 処理を、Fig. 2.2 (c)では、30%伸線
加工後、943K、973K、988K で 5h の SA 処理を行った。なお、43C の A1点は 995K で
あった。 
より粗大なセメンタイトを含む試料を作製するため、Fig. 2.2(d)に示した SA 処理、す
なわち 1013K で 5h 保持した後、963K まで 20K/h で冷却を行った。 
 C Si Mn P S Fe 
43C 0.43 0.21 0.64 0.020 0.018 Bal. 
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Fig. 2.1 Schematic diagram of cooling processes of A and B after hot rolling. 
A process employs isothermal transformation by quenching into salt bath and B 
process employs continuous cooling. F and P designate ferrite and pearlite, respectively. 
Corresponding parts of A and B processes are indicated by bold-broken line in the 
entire flow chart of the present thermo-mechanical processes. 
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Fig. 2.2 Schematic diagrams of thermo-mechanical processes employed for 
spheroidized annealing with changing drawing ratio, time and temperature. 
Corresponding part is indicated by broken line in the entire flow chart of the present 
thermo-mechanical processes. 
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2.2.3 組織観察と機械的特性の調査 
線材の長手方向に垂直な断面を機械研磨後、5%ピクリン酸+95%エタノール溶液(ピクラ
ール)で腐食し、走査型電子顕微鏡(Scanning Electron Microscopy: SEM)を用いて、組織
観察を行った。また、SA 処理後のフェライト粒径は、電子線後方散乱回折法(Electron Back 
Scatter Diffraction: EBSD)を用いて測定した。フェライト粒界は方位差が 15°以上の境
界と定義した。フェライト粒径の測定例として、Fig. 2.3 に、43C-A を 30%伸線加工後に
973K で 5h の SA 処理した試料を、EBSD を用いて測定した結晶粒マップを示す。粒界で
囲まれた領域と等しい面積をもつ円の直径をフェライト粒径とし、その平均値を平均フェ
ライト粒径とした。SA 処理後のセメンタイトサイズと面積率は倍率 5000 倍の SEM 写真
を用い、それらの 2 値化画像から求めた。セメンタイトサイズは、セメンタイトの面積と
等しい面積をもつ円の直径とし、その平均値を平均セメンタイトサイズとした。なお、直
径 0.1μm 未満のものは、ノイズとの区別が困難なため除外した。分散粒子の体積率は面積
率と等しいことから 16)、上述の 2 値化画像から求めたセメンタイトの面積率をセメンタイ
トの体積率とした。倍率 1000 倍の SEM 写真を用い、それらの 2 値化画像から、SA 処理
前のフェライト面積率を求めた。SA 処理前のパーライト組織のラメラ間隔は、倍率 10000
倍の SEM 写真を用い、各視野での最小の層間隔を求め、それらの間隔の平均値とした。
SA 処理後の平均セメンタイト間隔λは、Fig. 2.4 に示すように、すべり面がセメンタイ
トを切断する時、セメンタイトの中心間距離 lsと、すべり面上のセメンタイトサイズ ds
を用いて、(2.1)式で表わされる 17, 18)。 
λ            ・・・・・・      
サイズ分布をもった球状セメンタイトがランダムに分散すると仮定すると、平均セメンタ
イト間隔は、体積率 f とサイズ dpを用いて、(2.2)式から算出される 17, 18)。 
λ        
π
  
  
   
     
  
π
 
     
     
・・・・・・      
SEM 写真は、全ての測定で 15 視野撮影し、算出に用いた。引張試験は、インストロン型
万能試験機を用いて、標点間距離を 100mm、クロスヘッド速度を 10mm/min として､室
温大気中にて、各条件でそれぞれ 3 本の測定を行い、その平均値から降伏強度(上降伏点)
と断面収縮率(絞り)を求めた。 
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dp
ds ls
λ = 1.25ls  ds  
43C-A
50 μm
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.3 OIM image showing ferrite grain of 43C-A obtained by 30% drawing followed 
by spheroidizing annealing at 958K for 5 h.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.4 Schematic diagram showing the average cementite spacing. Mean particle 
spacing λ is can be derived by using particle spacing ls and apparent diameter of 
particle on slip plane ds17). 
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2.3 実験結果 
2.3.1 熱間圧延後の組織と機械的特性 
43C-A と 43C-B の組織を Fig. 2.5 に示す。A プロセスで作製された 43C-A (Figs. 2.5(a), 
(c))では、フェライト面積率が著しく低減した組織となった。一方、B プロセスで作製さ
れた 43C-B (Figs. 2.5(b), (d))では、典型的なフェライト/パーライト混合組織となった。
43C-A、43C-B のフェライト面積率は、それぞれ 7%、31％であり、パーライト組織のラ
メラ間隔は、それぞれ 150 nm、230 nm であった。熱間圧延後に溶融塩槽への浸漬(Fig. 2.1, 
A プロセス)を行うことで、Figs. 2.5(a), (c)に示したラメラ間隔が小さなパーライトを主体
とした組織（以下、パーライト鋼と称す）が得られた。一方、熱間圧延後に連続冷却する
ことで、Figs. 2.5(b), (d)に示したラメラ間隔が広いパーライト組織を含むフェライト/パー
ライト混合組織（以下、フェライト/パーライト鋼と称す）が得られた。 
43C-A と 43C-B の引張試験を行い、得られた降伏強度と断面収縮率の結果を Fig. 2.6
に示す。43C-A(パーライト鋼)の降伏強度と断面収縮率は、いずれも 43C-B(フェライト/
パーライト鋼)より高かった。 
 
2.3.2 球状化焼鈍後の機械的特性 
SA 処理後、引張試験を行った。Fig. 2.7 に 30%伸線加工後に 973K で 5h の SA 処理し
た 43C-A と 43C-B の真応力－真ひずみ曲線を一例として示す。いずれも明瞭な降伏とそ
の後の加工硬化を示す曲線となった。本実験では、熱間圧延後の冷却プロセス、伸線減面
率、SA 処理時間、SA 処理温度に関わらず、全ての試料で明瞭な降伏とその後の加工硬化
を示す曲線が得られた。鋼の降伏強度と組織因子(フェライト粒径、セメンタイト間隔)の
関係については、従来から多くの報告がある 2-4)。本研究では、これらの従来報告との関連
を明らかにするため、強度の評価指標に降伏強度を用いた。一方、冷間鍛造での変形抵抗
は、塑性変形後の加工硬化の影響も受けるため、加工硬化も含んだ指標である引張強度で
整理することがより好ましいが、本研究の引張試験から得られた降伏強度と引張強度の比
は、すべての試料で同等であったため、降伏強度を用いて変形抵抗を評価した。 
 0～40%伸線加工後に 958K で 5h の SA 処理(Fig. 2.2(a))した試料の引張試験を行い、伸
線減面率と降伏強度、断面収縮率の関係をまとめて Fig. 2.8 に示す。43C-A、43C-B とも
に SA 処理前に 30％の伸線加工を施すと、伸線加工をしない場合より降伏強度が低下し、
断面収縮率が向上した。さらに伸線加工の有無に関わらず、SA 処理後の 43C-A の断面収 
－23－ 
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Fig. 2.5 SEM images showing microstructures prepared by different cooling processes 
after hot rolling; (a) pearlite microstructure of 43C-A prepared by isothermal 
transformation treatment (A process), (b) ferrite-pearlite microstructure of 43C-B 
prepared by continuous cooling (B process), (c) magnified image of (a), (d) magnified 
image of (b). 
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Fig. 2.6 Mechanical properties of 43C-A and 43C-B before annealing. 
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Fig. 2.7 Typical true stress vs. true strain curves of 43C-A and 43C-B samples 
processed by 30% drawing and spheroidizing annealing at 973K for 5 h. 
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縮率は 43C-B より高かった。 
30%伸線加工後に 973Kで 0.5～20hのSA処理(Fig. 2.2(b))した試料の引張試験を行い、
SA 処理時間と降伏強度、断面収縮率の関係を Fig. 2.9 に示す。SA 処理時間の増加にとも 
なって、43C-A と 43C-B の降伏強度が低下した。SA 処理時間が 3h 以下では、43C-A の 
降伏強度は 43C-B より高いが、5h 以上になると 43C-A の降伏強度は 43C-B より低くな
った(Fig. 2.9(a))。また、SA 処理時間によらず 43C-A の断面収縮率は 43C-B より高かっ
た。 
30%伸線加工後に、943K～988K で 5h の SA 処理(Fig. 2.2(c))し、引張試験を行った。
得られた SA 処理温度と降伏強度、断面収縮率の関係を Fig. 2.10 に示す。SA 処理温度の
上昇にともなって、43C-A と 43C-B の降伏強度は低下した。958K 以下で SA 処理した
43C-Aの降伏強度は 43C-Bより高いが、958Kを超えると、逆に 43C-Aの降伏強度は 43C-B
より低くなった(Fig. 2.10(a))。一方、断面収縮率は SA 処理温度によらず、ほぼ一定の値
となり、43C-A の断面収縮率は 43C-B より高かった(Fig. 2.10(b))。すなわち、958K を超
えた SA 処理温度では、43C-A(パーライト鋼)の降伏強度は 43C-B(フェライト/パーライト
鋼)よりも低く、かつ断面収縮率は 43C-B より高かった。 
より粗大なセメンタイトを得るため、1013K で 5h 保持した後、963K まで 20K/h で冷
却した(Fig. 2.2(d))試料を作製し、引張試験を行った。得られた降伏強度と断面収縮率を
Fig. 2.11 に示す。このプロセスの場合、43C-A と 43C-B の降伏強度と断面収縮率はそれ
ぞれ約 320MPa、約 65%で同等であった。 
 
2.3.3 球状化焼鈍後の組織 
 Fig. 2.12 に、i) 伸線加工を行わずに 958K で 5h の SA 処理した後の組織、ii) 30%伸線
加工後に 958Kで 5hの SA処理した後の組織を示す。伸線加工を行わない場合、43C-A(Fig. 
2.12(a))は 43C-B(Fig. 2.12(c))に比べて、より均一に分布した球状セメンタイトを含む組織
であった。43C-B(Fig. 2.12(c))は、球状セメンタイトとラメラ状パーライトが偏在した組
織であった。一方、30％伸線加工後に SA 処理すると、パーライトの球状化は促進された。 
43C-A(Fig. 2.12(b))では 43C-B(Fig. 2.12(d))と比べ、球状セメンタイトがより均一に分布
した組織となった。43C-B(Fig. 2.12(d))では、一部に偏在した球状セメンタイトが観察さ
れた。これは、SA 処理前にフェライトであった部分にはセメンタイトが存在できないこ 
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Fig. 2.8 Effect of drawing ratio on (a) yield strength and (b) reduction of area of 43C-A 
and 43C-B samples after spheroidizing annealing at 958 K for 5 h.   
 
 
－28－ 
250 
300 
350 
400 
450 
500 
550 
600 
0 5 10 15 20 25
Y
ie
ld
 s
tr
e
n
g
th
, 
σ
y
/ 
M
P
a
Annealing  t ime /  h
43C-A
43C-B
65 
70 
75 
80 
85 
0 5 10 15 20 25
R
e
d
u
c
ti
o
n
 
o
f 
a
re
a
 
/ 
%
Annealing  t ime /  h
43C-A
43C-B
(b)
(a)
30% Drawing → 
973K annealing
30% Drawing →
973K annealing
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.9 Effect of annealing time on (a) yield strength and (b) reduction of area of 43C-A 
and 43C-B samples after spheroidizing annealing at 973 K. 
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Fig. 2.10 Effect of annealing temperature on (a) yield strength and (b) reduction of 
area of 43C-A and 43C-B samples after spheroidizing annealing for 5 h. 
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とによる。 
Fig. 2.13 に、43C-A を 20%、および 40%で伸線加工後に 958K で 5h の SA 処理した後
の組織を示す。伸線減面率が高くなると、セメンタイトサイズが大きくなった。 
Fig. 2.14 に、30%伸線加工後に 973K で 0.5h、1h、3h の SA 処理した後の組織を示す。 
SA 処理時間が増加すると、セメンタイトが球状化し、サイズも大きくなった。0.5h の SA
処理した 43C-A(Fig. 2.14(a))は球状セメンタイトがほぼ均一に分布した組織であった。一
方、43C-B(Fig. 2.14(d))では球状セメンタイトの他にラメラ状パーライトも認められた。
したがって、パーライト鋼は、フェライト/パーライト鋼より短時間で球状化した。 
30%伸線加工後に、943K 及び 988K で 5h の SA 処理によって得られた組織を Fig. 2.15
に示す。SA 処理温度が高くなると、セメンタイトサイズが大きくなった。一方、43C-A(パ
ーライト鋼)のセメンタイト分布は 43C-B(フェライト/パーライト鋼)より均一であった。 
粗大なセメンタイトを得るために 1013Kで 5h保持した後、963Kまで 20K/hで冷却(Fig. 
2.2 (d))した後の組織を Fig. 2.16 に示す。43C-A 及び 43C-B の平均セメンタイトサイズは、
それぞれ 0.86μm、0.83μm であった。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.11 Mechanical properties obtained by tensile tests of 43C-A and 43C-B samples 
after spheroidizing annealing at 1013K for 5 h followed by cooling at 20K/h. 
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2.3.4 組織因子に及ぼす球状化焼鈍前の伸線減面率の影響 
0～40%伸線加工後、958K で 5h の SA 処理によって得られた平均フェライト粒径、平
均セメンタイトサイズと伸線減面率との関係を Fig. 2.17 に示す。SA 処理後のフェライト
粒径は、30％以上の伸線加工によって増大した(Fig. 2.17(a))。伸線加工しない場合と 30%
の伸線加工を施した場合の平均フェライト粒径を比較すると、43C-A では 12.6μm から
20.2μm に、43C-B では 12.4μm から 17.3μm に増大し、43C-A のフェライト粒の粗大化
がより顕著であった。同様に、平均セメンタイトサイズを比較すると、43C-A では 0.29μm
から 0.40μm、43C-B では 0.40μm から 0.50μm にそれぞれ増大したが(Fig. 2.17(b))、伸
線加工の有無に関わらず 43C-A の平均セメンタイトサイズは 43C-B より小さかった。す
なわち、SA 処理前に 30%以上の伸線加工をした場合には、伸線加工しない場合と比較し
て、43C-A(パーライト鋼)と 43C-B(フェライト/パーライト鋼)の平均フェライト粒径、平
均セメンタイトサイズはいずれも増大した。 
 
2.3.5 組織因子に及ぼす球状化焼鈍温度の影響 
30%伸線加工後に 943K～988K で 5h の SA 処理によって得られた組織から、平均フェ
ライト粒径、平均セメンタイトサイズを求め、SA 処理温度との関係としてまとめた結果
を Fig. 2.18 に示す。SA 処理温度の上昇にともなって、平均フェライト粒径は増大した。
43C-Aの平均フェライト粒径の増大は、43C-Bより顕著であった(Fig. 2.18(a))。この結果、
943K の SA 処理では、43C-A と 43C-B の平均フェライト粒径はほぼ同等だが、958K を
超えると 43C-A の平均フェライト粒径は 43C-B より大きくなった。平均セメンタイトサ 
イズは、いずれも SA 処理温度の上昇にともなって大きくなったが、各 SA 処理温度にお
いて、43C-A の平均セメンタイトサイズは 43C-B より小さかった(Fig. 2.18(b))。すなわち、
SA 処理温度が 958K を超えると 43C-A(パーライト鋼)の粒成長が顕著となり、平均フェラ
イト粒径は 43C-B(フェライト/パーライト鋼)よりも大きくなった。後で検討するが、これ
はセメンタイトサイズや、その分布状態と密接に関係していると考えられる。 
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Fig. 2.12 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing at 958K 
for 5h of (a) 43C-A without drawing, (b) 43C-A with 30% drawing, (c) 43C-B without 
drawing and (d) 43C-B with 30% drawing. Arrow marks indicate (c) lamellar pearlite 
and (d) segregated distribution of cementite particles, respectively.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.13 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing at 958K 
for 5h of (a) 43C-A with 20% drawing, (b) 43C-A with 40% drawing. 
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Fig. 2.14 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (SA); (a) 
43C-A obtained by 30% drawing followed by SA at 973K for 0.5 h, (b) 43C-A obtained by 
30% drawing followed by SA at 973K for 1 h, (c) 43C-A obtained by 30% drawing 
followed by SA at 973K for 3 h, (d) 43C-B obtained by 30% drawing followed by SA at 
973K for 0.5 h, (e) 43C-B obtained by 30% drawing followed by SA at 973K for 1 h, (f) 
43C-B obtained by 30% drawing followed by SA at 973K for 3 h. 
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Fig. 2.15 SEM images showing microstructures after 30% drawing followed by 
spheroidizing annealing (SA); (a) 43C-A obtained by SA at 943K for 5 h, (b) 43C-A 
obtained by SA at 988K for 5 h, (c) 43C-B obtained by SA at 943K for 5 h, (d) 43C-B 
obtained by SA at 988K for 5 h. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.16 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (SA); (a) 
43C-A and (b) 43C-B prepared by SA at 1013K for 5 h followed by cooling 20K/h. 
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Fig. 2.17 Effect of drawing ratio on microstructures evolved after spheroidizing 
annealing at 958 K for 5 h. Relationships between drawing ratio and (a) average ferrite 
grain size, (b) average diameter of cementite. 
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Fig. 2.18 Effect of spheroidizing annealing temperature on microstructures. 
Relationships between annealing temperature and (a) average ferrite grain size, (b) 
average diameter of cementite.  
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2.4 考察 
 熱間圧延後の異なる冷却プロセスで作製した中炭素鋼(43C-A，43C-B)を用いて、SA 処
理後の機械的特性について調査した。その結果、降伏強度や断面収縮率(絞り)は、SA 処理
前の組織(Fig. 2.5)や伸線減面率(Fig. 2.8)、及び SA 処理温度(Fig. 2.10)の影響を受けるこ
とが明らかとなった。同時に、これら伸線減面率や SA 処理温度の違いが、平均フェライ
ト粒径(Figs. 2.17(a), 2.18(a))や平均セメンタイトサイズ(Figs. 2.17(b), 2.18(b))といった
組織因子を変化させることが明らかとなった。以下では、SA 処理後の降伏強度と断面収
縮率に及ぼす組織因子の影響について詳細に検討した。さらに、パーライト鋼とフェライ
ト/パーライト鋼の SA 処理による軟質化機構についても検討した。 
 
2.4.1 球状化焼鈍後の降伏強度に及ぼす組織因子の影響 
パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼を SA 処理すると、フェライト中に球状セメン
タイトが分散した組織となることが知られている。フェライト中に球状セメンタイトが分
散した鋼の降伏強度は、フェライト粒径 2,3) 、セメンタイト間隔 3)、あるいはその両方の
影響を受ける 4)ことが報告されている。Hall-Petch 則で知られるように、降伏強度はフェ
ライト粒径の-1/2 乗に比例する 19)。また、分散粒子を含む場合、降伏強度は、Orowan 型
モデルに従うとセメンタイト間隔の-1 乗に 18)、転位のパイルアップモデルに従うとセメン
タイト間隔の-1/2 乗に 20)それぞれ比例することが知られている。 
本実験で得られた降伏強度と平均フェライト粒径、平均セメンタイト間隔の関係を Fig. 
2. 19 に示す。なお、Fig. 2.19 には、降伏強度と平均フェライト粒径、平均セメンタイト
間隔を測定した全てのデータ(Figs. 2(a), (c), (d)、43C-A:8 点、43C-B:6 点)をプロットした。 
平均フェライト粒径、あるいは平均セメンタイト間隔の増大にともなって降伏強度が低
下していることがわかる。Taleff et al. は、炭素含有量 1.5～1.8%の過共析鋼のパーライ
ト組織、および球状セメンタイトが分散したフェライト組織の機械的特性を調査し、降伏
強度σy (MPa)は、平均フェライト粒径 Dα(μm)と平均セメンタイト間隔λ(μm)を用いて、
以下の式で表わされると報告した 4)。 
σy= σ0 + 460 Dα-1/2 + 145 λ-1/2
 ・・・・・・(2.3) 
ここで、σ0は降伏強度に対する平均フェライト粒径や平均セメンタイト間隔以外の寄与 
からなる実験定数の項である。そして実測した降伏強度、平均フェライト粒径、平均セメ
ンタイト間隔を用いて、λ-1/2に対してσy－460 Dα-1/2をプロットして、その切片からσ0
－38－ 
の値を 20～330MPa と報告した 4)。同様の手法で本研究でのσ0を求めたところ、112MPa
を得た。Taleff et al. の降伏強度の測定値と計算値をまとめた図 4)に、本研究の値を重ね
てプロットした結果を Fig. 2.20 に示す。なお、Fig. 2.20 には、Fig. 2.19 に示した全ての
データ(43C-A:8 点、43C-B:6 点)をプロットした。本研究の結果は、Taleff et al.の示す直
線上に乗り、彼らの報告と一致した。すなわち、SA 処理した中炭素鋼においても、従来
の知見通り 4）、降伏強度は平均フェライト粒径と平均セメンタイト間隔で整理できること
が確認された。 
 
2.4.2 球状化焼鈍後の断面収縮率(絞り)に及ぼす組織因子の影響 
SA 処理後の断面収縮率と各種組織因子(平均フェライト粒径、平均セメンタイトサイズ)
の関係をまとめた結果を Fig. 2.21 に示す。なお、Fig. 2.21 には、断面収縮率、平均フェ
ライト粒径、平均セメンタイトサイズを測定した全てのデータ(Figs. 2(a), (c), (d)、43C-A:8
点、43C-B:6 点)をプロットした。平均フェライト粒径が約 13μm 以上では、断面収縮率
に及ぼす平均フェライト粒径の影響は小さいが、13μm 未満になると、断面収縮率が大き
く減少した(Fig. 2.21(a))。従来、炭素量 0.2%以下の鋼では、Fig. 2.22 に示すように、フ
ェライト粒径の減少にともなって、断面収縮率が高くなることが知られている 5)。しかし、
Fig. 2.21(a)の結果は、従来知見と全く異なる傾向を示しており、断面収縮率に大きな影響
を与える他の因子の存在を示唆する。 
一方、平均セメンタイトサイズと断面収縮率の関係を Fig. 2.21(b)に示す。断面収縮率
はフェライト粒径の影響を受けるため、平均フェライト粒径 Dαで層別して示した。平均
フェライト粒径が同等のものを比較すると、平均セメンタイトサイズの増大にともなって
断面収縮率が小さくなり、従来知見 8,12,13)と異なる結果となった。鋼が延性破壊に至る素
過程では、セメンタイトサイズが大きい程、小さな塑性ひずみでボイドが発生する 24)。実
際、引張試験後の破断部近傍を SEM にて観察したところ、粗大セメンタイト/フェライト
界面に優先的にボイドが生成していた(Fig. 2.23)。これは、粗大セメンタイト周囲での応
力集中のためと考えられる。以上の結果(Figs.2.21(a), (b))から、中炭素鋼における SA 処
理後の断面収縮率は、平均フェライト粒径の他、平均セメンタイトサイズの影響も受ける
と考えられる。 
  
 
－39－ 
200
250
300
350
400
450
500
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 
Y
ｉe
ld
  
s
tr
e
n
g
th
, 
σ
ｙ
/ 
M
P
a
Average  cementite  spacing, λ / μm
43C-A
43C-B
200
250
300
350
400
450
500
5 10 15 20 25 30
Y
ｉe
ld
  
s
tr
e
n
g
th
, 
σ
y
/ 
M
P
a
Average  ferrite  grain  size ,Dα / μm
43C-A
43C-B
(b)
(a)
After annealing
After annealing
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.19 Effect of microstructural factors on yield strength after spheroidizing 
annealing. Relationships between yield strength and (a) average ferrite grain size, (b) 
average cementite spacing. 
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Fig. 2.20 Comparison of measured and calculated yield strengths. Calculated yield 
strength was obtained by using equation of σy = σ0+460Dα-1/2+145λ-1/2 where σ0, Dα and 
λ are experimental constant, average ferritic grain size and average cementite 
spacing4). 
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Fig. 2.21 Effects of microstructural factors on reduction of area after spheroidizing 
annealing. Changes in reduction of area as a function of (a) average ferrite grain size,  
(b) average size of cementite. 
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Fig. 2.22 Effect of grain size on reduction of area5). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.23 Initiated crack at coarse cementite particle/ferrite interface. 
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2.4.3 球状化焼鈍後の組織に及ぼす伸線加工の影響 
本研究の結果、伸線加工した微細パーライト組織の鋼は、フェライト/パーライト組織の
鋼より短時間でセメンタイトが球状化した(Fig. 2.14)。球状化焼鈍前に伸線加工を行うと、
セメンタイトの球状化が促進することが報告されている 25, 26)。梅本らは、微細パーライト
組織の鋼を伸線加工すると、パーライト中のラメラ状セメンタイトが、すべり変形、湾曲、
分断することを報告した 27)。これらの変形は、ラメラセメンタイトの厚みが小さくなると、
より容易になると推察される。従って、微細パーライト組織を有する 43C-A では、43C-B
よりセメンタイトの変形と分断が起こりやすいと判断できる。神武らは、変形したラメラ
セメンタイトの球状化速度を Phase Field 法により算出し、分断されたラメラセメンタイ
トは短時間で球状化することを報告した 28)。このため、ラメラ間隔がより微細なパーライ
ト組織によって構成された 43C-A では、伸線時のセメンタイトの分断や変形が増加したこ
とで、セメンタイトの球状化が促進されたと推察される。 
 
2.4.4 パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼の球状化焼鈍による軟質化機構 
伸線加工後に SA 処理した 43C-A(パーライト鋼)の降伏強度は、SA 処理温度の上昇とと 
もに急激に低下し、SA 処理温度が 958K を超えると、43C-B(フェライト/パーライト鋼) よ
り低くなった(Fig. 2.10(a))。この結果は、パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼の降伏
強度と組織の関係、あるいは、SA 処理での組織の形成挙動が異なることを示唆する。こ
こで、パーライト鋼、フェライト/パーライト鋼の降伏強度は、いずれも、Fig. 2.20 に示 
したように、(2.3)式で表わされた。したがって、パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼
の組織の形成挙動に差異があると推察できる。SA 処理温度が 958K を超えると、パーラ
イト鋼の平均フェライト粒径は、フェライト/パーライト鋼より大きくなり(Fig. 2.18(a))、
平均セメンタイトサイズは小さくなった(Fig.2.18(b))。 
第二相粒子を含む結晶粒径は、析出物のサイズや体積率の影響を受ける。析出物がラン
ダムに分布する場合、結晶粒半径 R は、以下の Zener 式で表わされる 29)。 
  
 
 
 
 
・・・・      
ここで r は析出物の半径、f は析出物の体積率である。SA 処理後の 43C-A と 43C-B のセ
メンタイト体積率は、ともに 11%で同等であった。また、30%伸線加工後、958K で SA
処理したときの 43C-A と 43C-B の平均セメンタイトサイズは、それぞれ 0.40μm、0.50
－44－ 
μm であった(Fig. 2.18(b))。つまり、セメンタイト体積率が一定であるにも関わらず、平
均セメンタイトサイズが小さい 43C-A の平均フェライト粒径は 43C-B より大きくなった。
つまり、 (2. 4)式では、本研究で観察された平均フェライト粒径の違いを説明できない。 
 43C-A のセメンタイトの分布(Figs. 2.12(a), (b))は、43C-B (Figs. 2.12(c), (d))より均一
であった。このため、セメンタイトの分布状態の違いによって、SA 処理後の平均フェラ
イト粒径の差を説明することが可能かどうかを検討した。析出物が結晶粒界に偏在する場
合の Zener 式の補正式が提案されている 30-32）。Doherty et al. は粒界に偏在する析出物の
比率Φを用いて、結晶粒半径 R は、以下の式で表わされることを報告した 32)。 
  
 
Φ
    
 
    
・・・・      
(2. 4)式、(2. 5)式ともに、SA 処理後の結晶粒半径は、析出物の半径に比例することを示し
ている。SA 処理後のセメンタイト半径 r とフェライト粒半径の測定結果を Fig. 2.24 にま
とめた。なお、Fig. 2.24 では、A1点以下の温度にて SA 処理(Figs. 2.2(a), (c))した結果の
み(43C-A：7 点、43C-B：5 点)をプロットした。43C-A、43C-B ともフェライト粒半径は
セメンタイト半径に対して、ほぼ比例関係が認められた。また、セメンタイトサイズが同
じ場合、43C-B のフェライト粒半径は 43C-A のそれより小さく、フェライト粒の成長が抑
制されていることがわかる。43C-A と 43C-B のフェライト粒半径をそれぞれ RA，RBとす
ると、セメンタイト半径 r との間に以下の関係式を得た。 
RA = 48 r・・・・・・(2. 6) 
RB = 35 r・・・・・・(2. 7) 
これより、セメンタイトサイズが同一の場合、43C-A と 43C-B のフェライト粒半径の比
(RA/RB)は 1.4 となった。 
一方、43C-A と 43C-B のフェライト粒半径が(2.5)式で表わされると仮定し、フェライ
ト粒界に偏在するセメンタイトの比率（以下偏在率と称す）をそれぞれΦA，ΦBとすると、
フェライト粒半径の比(RA/RB)は、以下の式で表わされる。 
(RA/RB)= (ΦB/ΦA)1/2 ・・・・・(2.8) 
Figs. 2.12(b), (d)より、30%伸線加工後、958K で 5h の SA 処理した組織の、偏在率を実
測するとΦAは 0.30、ΦBは 0.44 であり、43C-A のフェライト粒界へのセメンタイトの偏
在は、43C-B より小さかった。これらの値を(2.8)式に代入すると、(RA/RB)は 1.2 となった。
この値は、フェライト粒半径の実測値から得られた 1.4 と概ね一致した。すなわち、セメ 
－45－ 
0
5
10
15
20
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
A
v
e
ra
g
e
 r
a
d
iu
s
 o
f 
fe
rr
it
e
 g
ra
in
,R
 /
 μ
m
Average rad ius  o f  cement ite,  r /  μm
43C-A
43C-B
48
35
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.24 Relationship between average radius of ferrite grain and average radius of 
cementite particle after spheroidizing annealing. 
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ンタイトのサイズとフェライト粒半径から求めたフェライト粒半径の比(RA/RB)は、セメン
タイトの分布から求めたフェライト粒半径の比とほぼ一致した。このようにセメンタイト
の分布状態の差異を考慮することで、SA 処理後の 43C-A と 43C-B の平均フェライト粒径
の違いを定性的に説明することができる。したがって、SA 処理後の 43C-B の平均セメン
タイトサイズは 43C-A より大きい(Fig. 2.18(b))ものの、セメンタイトがフェライト粒界に
偏在しているため、ピンニング効果により粒成長が効果的に抑制され、平均フェライト粒
径が小さくなったと理解できる。以上の考察より、43C-A の平均フェライト粒径は 43C-B
のそれより大きくなり、その結果、降伏強度が低くなったと考えられる。 
  
2.5 結論 
炭素量 0.43%の中炭素パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼を用いて、球状化焼鈍
(spheroidizing annealing: 以下 SA と称す)処理後の組織と機械的特性を調査し、以下の知
見を得た。 
(1) SA 処理後の降伏強度は、平均セメンタイト間隔、あるいは平均フェライト粒径の増大
にともなって、低くなった。中炭素鋼でも、平均セメンタイト間隔と平均フェライト粒
径を用いて、降伏強度を整理できた。 
(2) SA 処理後の断面収縮率(絞り)は、平均セメンタイトサイズの増大とともに低下した。
平均フェライト粒径 10～30μm、平均セメンタイトサイズ 0.3～0.9μm の中炭素鋼の
断面収縮率は、フェライト粒径よりも平均セメンタイトサイズの影響が大きい。 
(3) パーライト鋼、フェライト/パーライト鋼のいずれでも、SA 処理前に 30%以上の伸線
加工を行うことで、SA 処理後にラメラ状パーライトが抑制され、セメンタイトの球状
化が促進した。その結果、降伏強度が低くなり、断面収縮率が高くなった。 
(4) パーライト鋼では、フェライト/パーライト鋼より SA 処理後の球状セメンタイトの分
散が均一な組織となった。パーライト鋼の SA 処理後の平均セメンタイトサイズは、フ
ェライト/パーライト鋼よりも小さくなり、断面収縮率が高くなった。 
(5)パーライト鋼のラメラ組織は、フェライト/パーライト鋼よりも短時間の SA 処理で消失
し、パーライト鋼の球状化時間はフェライト/パーライト鋼よりも短かった。 
(6) 伸線加工した後に SA 処理したパーライト鋼の降伏強度は、SA 処理温度の上昇にとも
なって急激に低下し、958K を超えるとフェライト/パーライト鋼より降伏強度が低くな
った。 
－47－ 
(7) SA 処理後のパーライト鋼とフェライト/パーライト鋼の軟質化挙動は、球状セメンタイ
トの分布状態の違いから説明することができた。 
(8) SA 処理後の降伏強度を低減し、断面収縮率を向上させるためには、フェライト粒を粗
粒とし、セメンタイトサイズを小さくした組織が有効であることが明らかとなった。こ
の組織を得るため、パーライト鋼を、30%以上で伸線加工した後、958～988K で球状化
焼鈍を行うことが有効である。 
 
  
－48－ 
参考文献(第 2 章) 
 
1) 中村芳美, 新名英司: 日本機械学会誌, 78 (1975), 1016.  
2) 土田紀之, 友田陽, 長井寿: 鉄と鋼, 89 (2003), 1170. 
3) 鈴木雅人: CAMP-ISIJ, 18 (2005), 1373. 
4) E. M. Taleff, C. K. Syn, D. R. Lesuer and O. D. Sherby: Metall. Mater. Trans. A, 27 
(1996), 111. 
5) W. B. Morrison and R. L. Miller: Proceedings of the 16th Sagamore Army Materials 
Research Conference, ed. By John J. Burke, Volker Weiss, Syracuse University Press, 
New York, 1969,183. 
6) B. I. Edelson and W. M. Baldwin Jr.: Trans. ASM, 55 (1962), 230. 
7) 東郷敬一郎, 石井仁, 平松聖士, 鈴木直守, 荒木弘安: 日本機械学会論文集. A59 (1993), 
1617. 
8) 大矢根守哉, 佐藤悌: 材料, 25 (1976), 501. 
9) 井上毅, 落田義隆, 木下修司: 鉄と鋼, 61 (1975), 808. 
10) 荒木透: 日本金属学会会報, 16 (1977), 610. 
11) 鹿礒正人, 金築裕, 勝亦正昭: 鉄と鋼, 84 (1998), 721. 
12) 福井彰一, 上原紀興: 電気製鋼, 42 (1971), 130. 
13) 佐藤悌介: 塑性と加工, 16 (1975), 676. 
14) 福岡家信, 岡栄一: 新日鐵技法, 343 (1992), 5. 
15) 第 3 版鉄鋼便覧Ⅲ(2), 日本鉄鋼協会編, 丸善, 東京, (1980), 892. 
16) 佐久間 健人, 西沢 泰二: 日本金属学会会報, 10 (1971), 279. 
17) 葉英華, 中島英治, 栗下裕明, 後藤正治, 吉永日出男：日本金属学会誌，52 (1988)，
1246.18) 北浦知之, 飛鷹秀幸, 土山聡宏, 高木節雄: 鉄と鋼, 91 (2005), 796. 
19) N. J. Petch: Iron Steel Inst., 174 (1953), 25. 
20) C. T. Liu and J. Gurland: Trans. TMS-AIME, 242 (1968), 1535. 
21) C. K. Syn, D. R. Lesuer and O. D. Sherby: Metall. Trans. A, 25 (1994), 1481. 
22) J. M. Hyzak and I. M. Bernstein: Metall. Trans. A, 7 (1976), 1217. 
23) T. E. Davidson and G. S. Ansell: Trans. ASM, 61 (1968), 242. 
24) 中村正久, 飯田雅志: 鉄と鋼, 61 (1975), S699. 
－49－ 
25) 斎藤利生, 村上昇一: 日本金属学会誌, 29 (1965), 995. 
26) 竹中弘充, 豊島修平, 土田豊: 熱処理, 43 (2003), 425. 
27) 梅本実，戸高義一，土谷浩一，徳宮良太，安田友洋: CAMP-ISIJ, 16 (2003), 480. 
28) 神武孝彦，澤田英明，川上和人，小此木真，平上大輔: CAMP-ISIJ, 26 (2013), 919. 
29) C. Zener, quoted by C. S. Smith: Trans. AIME, 175 (1949), 15. 
30) L. Anand and J. Gurland: Metall. Trans. A, 6 (1975), 928. 
31) D.J. Srolovtiz, M.P. Anderson, P.S. Sahni and G.S. Grest: Acta Metall., 32 (1984), 
1429. 
32) R. D. Doherty, D. J. Srolovitz, A. D. Rollett and M. P. Anderson: Scr. Metall., 21 
(1987), 675. 
  
－50－ 
第 3 章 微細炭化物を用いた析出強化 
 
3.1 緒言 
 鋼中に微細な粒子を分散させることで、鉄鋼材料の強度を高くすることができる。一例
として、VC、NbC、TiC や Mo2C 等の炭化物を微細分散させて高強度化した析出強化鋼が
開発されている 1-3)。機械構造用鋼は、成形時には軟質で加工性に優れ、最終製品では高強
度であることが要求される。このため、成形の際には軟質化して、成形後の熱処理で微細
な炭化物を分散させて高強度化できれば、加工時の成形性の向上と最終製品での高強度化
を両立することできる。中炭素ベイナイト鋼は強度と延性のバランスに優れ、機械部品に
広く利用されている 4)。しかし、1.2.3 で述べたように、中炭素ベイナイト鋼の時効処理で
の析出強化を目的とした研究や開発はあまり行われていなかった。一方で、フェライト組
織やマルテンサイト組織の鋼では、V、Nb、Ti の添加により高い析出強化能をもつことが
報告されており 1-3)、さらなる高強度化の可能性が残されていると考えられる。本章では、
中炭素鋼に、Nb、Ti、V を単独添加した鋼と、Nb、Ti、V を同時に添加した鋼を用いて、
ベイナイト組織における析出強化量を調査した。さらに、Nb、Ti、V の複合炭化物による
強化機構を考察し、析出強化量に有効な炭化物組成を検討した。 
 
3.2 実験方法 
3.2.1 炭化物組成が異なる鋼の作製 
 供試鋼の化学組成を Table 3.1 に示す。ベイナイト組織を得るために、Mn と Mo を含有
した 0.26 mass% C–1.6 mass% Mn–0.5 mass% Mo 鋼を基準鋼(Base steel)とした。Nb 
steel, Ti steel, V steel は、Base steel にそれぞれ Nb, Ti, V を添加した化学組成の鋼であ
る。Nb-Ti-V steel は、Base steel に Nb, Ti, V を同時に添加した化学組成の鋼である。各
供試鋼は、真空溶解炉にて 15kg 鋼塊を溶製して作製した。その後、鋼塊を 1523K に加熱
し、熱間鍛造して、直径 55mm の丸棒に成形した。丸棒試料を用いて、Fig 3.1 に示す熱
処理を行った。すなわち、炭化物を固溶させるため、各試料を 1523 K で 30 分の溶体化処
理を行って、その後、室温まで空冷した。空冷の際、丸棒の直径の 1/4D の位置の温度を
熱電対で測定した 1523 K から 573K までの平均冷却速度は、0.7 K/s であった。その後、
丸棒試料を用いて 673K, 773K, 873K, 973 K の各温度で 120 分間の時効処理を行った。な
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 C Si Mn Mo Ni Nb Ti V N Fe 
Base steel 0.26 0.69 1.59 0.50 0.35 － － － 0.003 Bal. 
Nb steel 0.26 0.71 1.59 0.49 0.35 0.019 － － 0.003 Bal. 
Ti steel 0.26 0.70 1.58 0.49 0.35 － 0.039 － 0.003 Bal. 
V steel 0.25 0.71 1.58 0.49 0.35 － － 0.30 0.003 Bal. 
Nb-Ti-V steel 0.25 0.71 1.58 0.49 0.35 0.020 0.038 0.31 0.003 Bal. 
 
1523K×30min
673, 773, 873, 973 K ×120min 
AC AC
お、NbC，TiC，VC の各炭化物の溶体化温度は、下記の溶解度積から求められた。各供試
鋼の炭化物の溶体化温度を Table 3.2 に示す。 
log [V][C] = －10800 / T ＋ 7.18 5) 
log [Ti][C] = －10475 / T ＋ 4.92 5) 
log [Nb][C] = －6770 / T ＋ 2.26 6) 
これらの鋼を用いて、NbC、TiC、VC のような単純組成炭化物の析出強化量と、複合炭化
物(Nb,Ti,V)C の析出強化量を定量的に求め、それぞれの析出強化量を比較した。 
 
 
Table 3.1 Chemical compositions of tested samples in mass%. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.1 Thermal cycles of aging process. AC indicates air cooling. 
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Table 3.2 Solution temperatures of carbides in steels. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
3.2.2 組織と硬さの調査 
 丸棒試料の長手方向に垂直な断面における直径の 1/4 の深さの位置にて、組織観察と硬
さ測定を行った。組織観察には、光学顕微鏡と透過型電子顕微鏡(Transmission Electron 
Microscopy: TEM)を用いた。丸棒試料の断面を研磨後、3%硝酸+97%エタノール溶液(ナ
イタール)で腐食し、光学顕微鏡を用いて、組織観察を行った。炭化物の組成、サイズや分
布の測定には、エネルギー分散Ｘ線分光器(Energy Dispersive x-ray Spectroscopy: EDS)
を備えた TEM を用いた。TEM 観察には、丸棒の断面から採取した試料を 60μｍの厚さに
機械研磨した後、電解研磨して作製した薄膜試料を用いた。硬さの測定には、ビッカース
硬度計を用いた。 
 
3.2.3 ベイナイト変態温度の調査 
1523 K で 30 分の溶体化処理後、空冷した丸棒試料の直径の 1/4 の深さの位置より、Fig. 
3.2 に示したフォーマスター試験片を採取し、フォーマスター試験機にて Fig. 3.3 に示す
ように 1523 K に 30 分保持し、その後、0.3K/s、0.7K/s の冷却速度で室温まで冷却し、変
態温度を測定した。 
 
 
 
 Carbide Solution temperature / K 
Base steel － － 
Nb steel NbC 1483 
Ti steel TiC 1515 
V steel VC 1211 
 
Nb-Ti-V steel 
NbC 1484 
TiC 1509 
VC 1213 
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Fig. 3.2 Dimension of formaster specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.3 Thermal cycles of heat treatment. 
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3.3 実験結果 
3.3.1 時効処理による硬さの変化 
V steel と Nb-Ti-V steel を 1523 K で 30 分の溶体化処理後、室温まで空冷した後の光学
顕微鏡写真を Fig. 3.4 に示す。いずれも典型的なベイナイト組織であった。Fig. 3.5 に
Nb-Ti-V steel を 1523 K に 30 分間保持後、0.7K/s、および 0.3K/s で冷却したときのベイ
ナイト変態温度と変態時間を示す。本実験での時効処理に用いた直径 55 mm の丸棒の冷
却速度に相当する 0.7K/s では、730 K でベイナイト変態が開始し、610 K で終了した。 
Fig. 3.6 に各試料の時効処理前の硬さと 873 K で時効処理した後の硬さを示す。Base 
steel を除き、全ての試料で時効処理後の硬さが高くなった。時効処理後の硬さには、i) 析
出強化による硬さの上昇と、ii) 固溶元素の減少による硬さの低下と、iii) 転位下部組織の
回復による硬さの低下が含まれる。本研究では、時効処理による析出強化量(以下 ΔHv と
称す)を下記の(3.1)式から求めた。 
ΔHv = (時効処理後の硬さ) – (時効処理前の硬さ)・・・・(3.1) 
 
Fig. 3.7 に、各試料の ΔHv と時効処理温度の関係を示す。Base steel、Nb steel、Ti steel
での ΔHv の最大値は約 30 であり、0.019% Nb や 0.039% Ti の単独添加による ΔHv は小
さかった。一方、V steel と Nb-Ti-V steel を 873K で時効処理したときの ΔHv の値は 40
を超えた。特に、Nb-Ti-V steel を 873 K で時効処理すると、ΔHv の値は約 90 となった。
この結果より、0.02% Nb–0.04% Ti–0.3% V の複合添加による ΔHv は、0.019% Nb, 0.039% 
Ti, 0.3% V の単独添加より著しく高かった。 
 
3.3.2 時効後の析出物の観察 
 時効処理により高い析出強化が認められた V steel と Nb-Ti-V steel を用いて、TEM に
よる析出物の観察を行った。Fig. 3.8 に 873K で 120 分の時効処理を行った V steel と
Nb-Ti-V steel の明視野像と析出物の制限視野電子線回折像を示す。上述したように、873 
K で 120 分の時効処理した後の V steel と Nb-Ti-V steel の ΔHv は、それぞれ 40 と 90
である。Fig. 3.8(a)に示した明視野像より、V を添加した V steel では、直径が約 5 nm の
微細析出物が観察された。一方、Nb，Ti，V を複合添加した Nb-Ti-V steel では、V steel
よりやや小さいサイズの析出物が観察された(Fig. 3. 8(b))。また、Fig. 3.8 (c)に示すよう
に析出物の周囲には、ミスフィットひずみによると推定されるコントラストが観察された。
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実際、Fig. 3.8 (b)に示すように、析出物とフェライトマトリックスの間のミスフィットに
よるモアレ干渉縞が観察された。Fig. 3.8 (d)に、マトリックスの[001]方向から得られた制
限視野電子線回折像を示す。この制限視野電子線回折像から微細析出物は MC 型炭化物と
同定された。また、制限視野電子線回折像より析出物とマトリックスの間には Baker－
Nutting7)に近い結晶方位関係が認められた。EDS による半定量的分析の結果、V steel と
Nb-Ti-V steel の炭化物の組成は、それぞれ V 炭化物と Nb, Ti, V の複合炭化物と同定され
た。また、TEM 観察では、いずれの試料からも Mo2C は観察されなかった。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.4 Optical micrographs of (a) V steel and (b) Nb-Ti-V steel after solution 
treatment at 1523 K for 30 min followed by air cooling. 
 
 
 
 
 
 
(a) (b) 
100 μm 100 μm 
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Fig. 3.5 Continuous cooling transformation diagram of Nb-Ti-V steel after solution 
treatment at 1523 K for 30 min. Bs and Bf are bainite transformation starting and 
finishing temperature, respectively. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.6 Hardness of steels before and after aging. 
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Fig. 3.7 Relationship between measured amount of precipitation hardening and aging 
temperature. 
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Fig. 3.8 TEM micrographs of V steel and Nb-Ti-V steel; (a) bright-field image of V steel 
(b) bright-field image of Nb-Ti-V steel, (c) magnified image of (b), and (d) diffraction 
pattern taken from the ferrite and MC carbide in (b).  
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3.4 考察 
3.4.1 転位の分散粒子乗り越え機構の検討 
転位の分散粒子乗り越え機構として、Orowan 機構 8) と cutting 機構 9)が提案されてい
る。本研究での V steel と Nb-Ti-V steel の析出強化を、これらの分散粒子乗り越え機構か
ら説明可能かを検討した。1.2.3 で述べたように、析出物のサイズが小さいときは cutting
機構、大きくなると Orowan 機構が支配的になると考えられている 10)。高木は転位によっ
てせん断される分散粒子の臨界粒子直径は、Fig. 3.9 に示すように分散粒子の硬さに影響
されることを示した 11)。 Fig. 3.9 より、NbC, TiC, V4C3の炭化物の臨界粒子直径を読み
取ると約 6～9 nm となった。すなわち、これらの炭化物の大きさが約 6～9 nm 以下では、
cutting 機構が支配的になり、約 6～9 nm 以上では、Orowan 機構が支配的になると推察
される。本研究での V steel と Nb-Ti-V steel の析出物の大きさは、Figs. 3.8(a),(b)より約
5 nm であり、上述した臨界粒子直径よりも小さな値となった。すなわち、析出物のサイ
ズは cutting 機構が支配的になる範囲と考えられる。 
また、Fig. 3.10 に示すように 12)、転位が分散粒子によってピン止めされるとき、引張
強度の増加 Δσ は下記(3.2)式で表わされる 12,13)。 
Δσ = β Gb/λ· sinθ・・・・(3. 2) 
ここで G はマトリックスの剛性率、b はバーガースベクトルの大きさ、λは平均粒子間距
離である。θ は、Fig. 3.10 に示した 2 粒子によって曲げられた転位と 2 粒子間の直線との
角度である。β はテイラー因子とせん断応力の係数からなる定数であり、その値は約 3.2
と報告されている 14)。V steel と Nb-Ti-V steel において、TEM の明視野像より、λはそ
れぞれ、20nm と 10nm と測定された。さらに G と b の値として、それぞれ 80 GPa と 0.25 
nm を用いた 14)。引張強度はビッカース硬さの 3 倍 13)であると仮定すると、V steel と
Nb-Ti-V steel の 873K でのΔHv の値 40 と 90 を用いて、引張強度の増加 Δσ はそれぞれ
120MPa、270MPa である。これらの値を(3.2)式に代入して、V steel と Nb-Ti-V steel の
θ 値はそれぞれ 2.1°、2.4°と算出された。これらの値は、Orowan 機構での値（θ＝90°
12））と比べ非常に小さい値となった。これより、転位の分散粒子乗り越え機構に Orowan
機構は適用できないと判断された。 
さらに、TEM の明視野像には、Fig.3.8(c)に示すように、析出物の周囲にコントラスト
が観察された。これは析出物とマトリックスの間の界面に、ミスフィットひずみ(整合ひず
み)が存在することを示している。Miura et al.は、転位が Orowan 機構に従って非整合粒
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子を通過し、cutting 機構に従って整合粒子を通過することを実験的に示した 15)。Fig.3.7
において、時効処理温度が 873 Kから 973 Kに上昇すると、V steelとNb-Ti-V steelの ΔHv
が減少した。この理由は、時効処理温度が上昇したことにより、炭化物のサイズが大きく
なり、その結果、乗り越え機構が cutting 機構から Orowan 機構に変化したためと考えら
れる。 
以上の実験結果より、本研究では転位の分散粒子乗り越え機構に Cutting 機構が適用で
きると判断された。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.9 Relationship between d* and hardness of particles11). 
 
 
 
 
 
 
Fig .3.10 Schematic illustration showing a dislocation bowing out between precipitate 
particles12). 
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3.4.2 複合炭化物による析出強化量の推定 
 上述の実験結果は、本研究での V steel と Nb-Ti-V steel における、転位の分散粒子乗り
越え機構として、cutting 機構を用いることを支持するものであった。このため、炭化物
の析出強化量(ΔHv)を cutting 機構に基づいて説明が可能かどうか検討した。Gerold と 
Haberkorn は、転位が析出物を cutting 機構によって通過する際のせん断応力を求め、そ
のせん断応力の増加 Δτ0 は、以下の(3.3)式で表わされることを理論的に示した 9)。 
        
    
  
 
 
   
・・・・       
ここで k は定数、f は析出物の体積率、r は析出物の半径である。ε は析出物とマトリッ
クスのミスフィットパラメータで、格子ミスフィット δ の約 2/3 である 16,17)。δ は以下
の(3.4)式で表わされる。 
  
     
  
・・・・          
ここで rpと rm はそれぞれ析出物とマトリックスの格子間隔である。(3.3)式より、ΔHv は、
析出物とマトリックスの間のミスフィットパラメータ(ε )、析出物の半径(r)、体積率(f)が
大きくなるほど増加することを示している。 
 
 VC–NbC 系炭化物において、VC と NbC は任意の組成で同一結晶構造の相を形成する。
すなわち、全率固溶することが知られている 18)。VC–TiC 系炭化物も同様に全率固溶する
18)。NbC–TiC 系炭化物については報告がないが、NbC、TiC、VC は、いずれも NaCl 型
の結晶構造をとるため、NbC、TiC、VC はそれぞれ全率固溶すると仮定した。これより、
Nb、Ti、V の複合炭化物(Nb, V, Ti)C の格子定数は、炭化物の組成に比例すると考え、下
記(3.5)式を用いて格子定数を算出した 19)。 
        ・・・・        
 
 
ここで i は Nb、V や Ti などの合金元素を示し、niと riはそれぞれ炭化物の原子分率と格
子定数を表わす。以上の方法により、複合炭化物(Nb, V, Ti)C の組成がわかれば、炭化物
とマトリックスの間のミスフィットパラメータ(ε )を(3.4)式と(3.5) 式を用いて算出する
ことができる。本研究において、炭化物とマトリックスは Baker－Nutting に近い結晶方
位関係にあることから、rp は炭化物の{001}MC 格子間隔として、rm はフェライトマトリッ
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クスの{011}α格子間隔とした。Fig. 3.11 に複合炭化物(Nb, V)C と (Ti, V)C のミスフィッ
トパラメータ(ε )の計算値を示す。これより、複合炭化物(Nb, V)C と (Ti, V)C のミスフ
ィットパラメータ(ε )は VC のそれより大きいことがわかる。複合炭化物(Nb, Ti, V)C の格
子定数は  (3.5)式より求めた。複合炭化物の 873 K での組成は熱力学計算ソフト
「Thermo-Calc」を用いて計算し、その結果、Nb-Ti-V steel の組成は、原子分率で(Nb0.03, 
Ti0.12, V0.85)C と求められた。Fig. 3.12 に各試料の炭化物のミスフィットパラメータ(ε )の
計算値を示す。これより、Nb-Ti-V steel での炭化物(Nb,Ti,V)C のミスフィットパラメー
タ(ε )は、VC のそれよりも大きく、NbC や TiC のミスフィットパラメータ(ε )は、さらに
大きいことがわかる。 
 Miyamoto et al.は、炭化物による ΔHv は、bcc 金属のテイラー因子 2.08 を用いて、せ
ん断応力の増加 Δτ0から以下の(3.6)式で変換できることを報告した 20)。 
Δτ0 = 3 · ΔHv/2.08・・・・(3. 6) 
(3.6)式は、Δτ0の値と ΔHv が比例関係にあることを示した。また、Ronay は低炭素鋼の窒
化物相中での TiN の析出強化について評価し、せん断応力の増加 Δτ0 と TiN 析出による
ΔHv が線形関係にあることを示した 21)。また、TiN の析出による硬さの増加量は、cutting
機構から求めた値と一致することを報告した 21)。 
 各供試鋼の ΔHv を、ミスフィットパラメータ(ε )と(3.3)式を用いて、以下に検討した。
Fig 3.7 で示したように、873K で 120 分の時効処理した時の 0.5%Mo の添加による ΔHv
は非常に小さく、また、いずれの試料からも TEM 観察によって Mo2C は観察されなかっ
た。これらの理由から、析出強化に対する Mo 炭化物の影響は、ほとんどないと判断した。
そこで、析出強化に寄与する炭化物を、Nb steel では NbC、Ti steel では TiC、V steel
では VC、Nb-Ti-V steel では(Nb，Ti，V)C と推定した。 
(3.3)式の右辺 G|ε |1.5 (f r/b) 0.5の値を計算するにあたり、単純化のため、炭化物の直
径を 5 nm と仮定した。析出物の体積率 f は、Table 3.1 に示した各試料の組成値を用いて
Thermo-Calc で計算して求めた 873K での MC 型炭化物の体積率を用いた。Fig. 3.13 に
実測した ΔHv の値と計算から求めたパラメータ G |ε |1.5 (f r/b) 0.5の関係を示す。なお、
(3.3)式の定数 k は約 1～3 であると報告されている 22,23)。本研究から求めた V steel と
Nb-Ti-V steel の k の値は、Fig. 3.13 に示すように 1～3 の間となった。この結果は、(3.3)
式と(3.6)式を用いて算出した計算値の値が、実験値とほぼ一致していることを示している。
このように、Nb、Ti、V を添加した中炭素ベイナイト鋼中の炭化物と母相のミスフィット
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パラメータ(ε )、および転位の分散粒子乗り越え機構としての cutting 機構を用いて、ΔHv
を求めることができた。 
一方、Nb steel と Ti steel の計算値は実験値と異なった。これは、Fig. 3.12 に示すよう
に、NbC や TiC のフェライトとのミスフィットパラメータ(ε )が大きいため、ミスフィッ
ト転位が炭化物の周囲に生成したためと推定される。このため、Nb steel と Ti steel の析
出強化は、炭化物とマトリックスの整合性が失われたため、cutting 機構によって説明す
ることができず、Orowan 機構によって説明する必要があると推察される。 
 以上のように、炭化物の組成と、フェライトと炭化物の間のミスフィットパラメータ(ε )
を用いて、Nb、Ti、V を複合添加した中炭素ベイナイト鋼のΔHv を推定することができ
た。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.11 Calculated misfit parameter ε  of (Nb, V)C and (Ti, V)C. 
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Fig. 3.12 Calculated misfit parameter ε of NbC, TiC, VC, and (Nb, Ti, V)C. 
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Fig. 3.13 Relationship between the measured precipitation hardening (ΔHv) and the 
parameter G |ε |1.5 (f r / b) 0.5. 
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3.5 結論 
Nb、Ti、V を添加した中炭素ベイナイト鋼を用いて、時効処理による析出強化挙動を調
査し、析出強化量(ΔHv)に及ぼす炭化物組成の影響と複合炭化物の析出強化機構を検討し
た。その結果、以下の知見を得た。 
(1) Nb，Ti，V を複合添加した中炭素ベイナイト鋼の 873K での時効によるΔHv は、そ
れらの元素を単独添加したときよりも著しく大きかった。 
(2) Nb，Ti，V の複合炭化物によるΔHv は、炭化物とフェライトマトリックスのミスフ
ィットパラメータ(ε )と cutting 機構によって算出されたΔHv とよく一致した。 
(3) 炭化物の組成から算出したミスフィットパラメータ(ε )を用いて、複合炭化物のΔHv
を推定することができた。 
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第 4 章 ボイドが分散した鋼の機械的特性 
 
4.1 緒言 
 鋼中の炭素を黒鉛として析出させることで、切削性や冷間鍛造性が顕著に改善する。し
かし、黒鉛が析出した炭素鋼を、オーステナイト単相域や、オーステナイト/フェライト共
存域、あるいはオーステナイト/黒鉛共存域に加熱保持すると、黒鉛(炭素)がオーステナイ
ト中に固溶し、黒鉛が析出していた位置に、ボイドが形成される。したがって、黒鉛を含
む鋼に、焼入れ焼戻し処理を行って強度を付与すると、ボイドが形成される場合がある。
また、2 章で述べたようにセメンタイトを含む中炭素鋼を強加工すると、セメンタイトと
フェライトの界面に微小き裂が生成することがある。これら鋼中のボイドやき裂は、室温
において、材料強度と信頼性の低下を招く。鋼材の信頼性は、ボイドやき裂などの欠陥の
大きさや形状の影響を受ける。このため、熱処理や熱間鍛造にて、ボイドの大きさや形状
を制御することができれば、機械部品の信頼性の向上に寄与できると考えられる。 
一方、高温域においては、分散粒子が存在すると、粒子の種類によらず転位の移動を妨
げ、強度向上に寄与することが理論的に示されている 1-3)。実際、液体分散粒子でも、変形
抵抗が上昇することが報告されている 4,5)。ボイドにおいても、強度を上昇させることが知
られている 5-8)。このため、鋼中に分散した微小ボイドは、熱間鍛造時の変形特性に影響を
与えると推察される。しかしながら、ボイドを含む鋼における高温変形特性に関する研究
はこれまで報告がない。 
 鋼中に分散したボイドの熱間鍛造中の形状変化と、熱間変形特性に及ぼすボイドの影響
に関する調査は、鋼の組織制御と信頼性向上の点から重要である。本章では、オーステナ
イト域での熱間変形抵抗に及ぼす 1μm オーダーの微小ボイドの影響とその温度依存性、
および熱間鍛造中のボイドの形状変化について調査した。 
 
4.2 実験方法 
4.2.1 ボイドを含む鋼の作製 
微小ボイドが分散した鋼を作製するに際して、まず、黒鉛が分散した鋼を作製した。鋼
中に分散した黒鉛を熱処理により、炭素をマトリックス中に固溶させることで、黒鉛の存
在していた位置にボイドが分散した鋼を得ることができる。Table 4.1 に示した化学組成の
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炭素鋼から、微小球状ボイド(直径約 3〜5μm、体積率約 1.9%)を含む炭素鋼を作製した。
本炭素鋼は、黒鉛が析出しやすいように、熱平衡的にセメンタイトを安定化する Mn や Cr
の含有量を低減し、セメンタイトを不安定化する Si を増量した組成を用いた。真空溶解炉
にて、2000kg 鋼塊を溶製し、分塊圧延を行いビレットに圧延し、その後、熱間圧延して
直径 15mm の丸棒を作製した。熱間圧延した丸棒試料を用いて、Fig 4.1 に示す熱処理を
行った。すなわち、1123 K にて 1 h 加熱保持後水焼入れ (WQ)の前処理でマルテンサイ
ト組織として、次いで A1点直下の 963 K にて 40 h 保持して黒鉛化処理した。この時点
で、ミクロ組織はフェライト地に直径 3～5μm の黒鉛が分散した組織となる。この後、オ
ーステナイト域の 1123K に再加熱して 1h 保持した。この処理により炭素（黒鉛）はオー
ステナイト中に固溶し、黒鉛が存在した位置にボイドが残る。最後に 823 K にて 1 h の
焼戻し処理を行った。比較材としてボイドを含まない試料も作製した。ボイドを含む炭素
鋼と同組成の鋼を用いて、1123K に加熱して 1h 保持後に水焼入れを行い、823K にて焼
戻し処理を行った。以後、ボイドを含む炭素鋼を 60C-V、含まないものを 60C とする。 
焼入れ焼戻し後の 60C-V、60C の組織を Fig. 4.2 に示す。各試料とも焼戻しマルテンサ
イト組織であり、60C-Vではボイドが認められる。60C-Vの硬さはHv290、60CではHv320
であり、ボイドを含まない 60C の硬さがやや高くなった。 
 
4.2.2 熱間変形抵抗とボイド形状の調査 
60C-V と 60C の丸棒試料の中心部から Fig. 4.3 に示した 5 × 5 × 6 mm3の角柱状試験
片を切り出し、再度のオーステトナイト域での最終焼鈍(60C-V、60C それぞれ 1153 K、
1213 K で 0.5 h)により平均結晶粒径を 60C-V、 60C 共に 30μm に調整した。最終焼鈍直
後に炉冷した時の組織写真を Fig. 4.4 に示した。60C-V、60C とも巨視的には同じ組織に
見えるが、腐食なしの写真からわかるように 60C-V には微小ボイドが分散している(Fig. 
4.4(c))。ボイドサイズの分布は直径 3〜5μm が中心で、ボイドの面積率は約 1.9%であった。 
最終焼鈍後、インストロン型高温圧縮試験機を用いて、上述の 5 × 5 × 6 mm3の角柱状
試験片を、温度 1063〜1153 K で、真ひずみ速度 4.2 × 10-5〜4.2 × 10-3 s-1で真空中にて
圧縮試験を行い、所定のひずみまで変形後、組織凍結のため水焼入れを行った。圧縮方向
に平行な断面を機械研磨し、3%硝酸+97%エタノール溶液(ナイタール)で腐食後、光学顕
微鏡を用い組織観察を行った。 
ボイドのサイズとアスペクト比は光学顕微鏡写真を用いて、倍率 1000 倍の写真を撮影
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し、少なくとも 30 個以上のボイドをマーキングし、画像解析により求めた。ボイドサイ
ズは、各ボイドの面積と等しい面積をもつ円の直径とした。アスペクト比は長軸と短軸の
長さの比とした。また、直径が 1μm 以下のものは、光学顕微鏡での正確なアスペクト比
の測定が困難であるため除外した。 
 
 
Table 4.1 Chemical composition of samples (mass.%) 
Sample C Si Mn P S Fe 
60C-V,60C 0.6 1.2 0.3 0.006 0.006 Bal. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4.1 Thermal cycles of heat treatment processes employed for (a); 60C-V with voids 
and (b); 60C without voids.  WQ and AC indicate water quenching and air cooling, 
respectively. 
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Fig. 4.2 Optical micrographs of the samples of ‘60C-V’ with voids; (a) and ‘60C’ 
without voids; (b). (a) and (d) are observations with nital etching. 
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Fig. 4.3 Dimension of the specimen for hot forging test. 
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Fig. 4.4  Optical micrographs of the samples of ‘60C-V’ with voids; (a), (b), (c) and ‘60C’ 
without voids; (d), (e), respectively. (a) and (d) are observations with etching. (b), (c) 
and (d) are observations without etching. (c) is higher magnification of (b).  Fine voids 
are distributed in the sample ‘60C-V’. 
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4.3 実験結果 
4.3.1 ボイドを含む中炭素鋼の熱間変形抵抗 
 真応力-真ひずみ曲線の一例として、Fig. 4.5 に 1068K での、Fig. 4.6 に 1098 K での圧
縮試験の結果を示す。60C-V、60C ともひずみ速度に関わらず、明瞭な応力ピークとその
直後の加工軟化を示す典型的な動的再結晶型のフローカーブとなっている。本実験の範囲
内では、ボイドの有無、温度、ひずみ速度に関わらず、ほぼ同様な単一ピーク型の真応力-
真ひずみ曲線が得られた。ピーク直後の加工軟化は、動的再結晶が試料全体に発現してい
ることを示している。また、ひずみ速度低下に伴うピークひずみとピーク応力の減少は、
低ひずみ速度域で動的再結晶の発現がより容易になることを意味している。 
 同様の試験を他の実験条件でも行い、それらから降伏応力(σy)、ピーク応力(σp)、定常状
態変形応力(σss) 、ピークひずみ(εp)を求め、結果を試験温度の逆数の関数として Fig. 4.7
と Fig. 4.8 に示した。全ての結果において、温度上昇あるいはひずみ速度低下と共に、応
力レベルが単調に低下した。しかし、60C-V、60C 両試料の結果を比較すると、60C-V の
降伏応力(σy)と定常状態変形応力(σss) は、60C のそれらに比べて 10%程度大きかった。ま
た、60C-V のピーク応力(σp)も 60C より 5%ほど高く、それに連動してピークひずみ(εp)
も 10%以上高くなった。なお、60C-V と 60C は化学組成が同一であるため、黒鉛がオー
ステナイト中に固溶したときのマトリックスの炭素濃度は同一である。したがって、ボイ
ドを除いたマトリックスの強度は同一である。定常状態変形域での変形応力の差が降伏応
力の差とほぼ同じであることから、定常状態変形域での両試料の変形応力の差は主として
ボイドの有無によるものと推察できる。 
 
4.3.2 熱間鍛造中のボイドの形状変化 
 60C-V について、試験片を圧縮軸方向に切断し、試験片中心部における圧縮変形による
ボイドの形状とサイズ変化を光学顕微鏡で観察した。その写真の一例を Fig. 4.9 に示す。
変形後のボイド密度は、変形前のボイド密度(Figs.4.4(b),(c))より大きく、ボイド密度の上
昇が起こったようにも見受けられるが、これは後で述べるように粒界移動によって粒内の
分散ボイドが引きずられ、粒界近傍にボイドの凝集が起こったためと考えられる。すべて
の写真で、球状に近かったボイドの形状が複雑に変化していることがわかる。しかし、同
一試験温度 1063 K、同一ひずみ量 0.8 にもかかわらず、その形状はひずみ速度に依存し大
きく異なっていた。すなわち、高ひずみ速度側ではボイドサイズが大きく、また、アスペ
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クト比も大きい。反対に、低ひずみ速度側ではサイズが小さく、形状も球状に近い。 
 60C-V を温度 1063 K、ひずみ速度 4.2 × 10-3 s-1で圧縮変形した時の、ひずみ増加に伴
うボイドのサイズと形状変化を分布図としてまとめた結果を Fig. 4.10 に示す。Fig. 4.10
から明らかなように、ひずみ増加と共にボイドのアスペクト比とサイズも増大する。また
同時に、ボイドサイズとアスペクト比の分布関係も発散していく傾向が見られる。 
 Fig. 4.11 は同一温度下でひずみ 0.4 まで圧縮変形させた時の、ボイドのサイズと形状変
化に及ぼすひずみ速度の影響である。真ひずみ速度
．
 = 4.2 × 10-3s-1での結果は既に Fig. 
4.10 (b)に示してある。ひずみ速度が 4.2 × 10-4 s-1、4.2 × 10-5 s-1で、かつボイドサイズが
約 10μm 以下では、アスペクト比は約 2 以下であるが、4.2 × 10-3 s-1で、かつボイドサイ
ズが約 20μm 以上の場合には、アスペクト比が発散する。これらの結果から、同一ひずみ
量であるにもかかわらず、ひずみ速度が大きいほど、ボイドのアスペクト比は大きくなる
傾向がある。そのアスペクト比の分布も、ひずみ速度が大きいほどより散乱する傾向があ
った。さらにこれらを変形直前の結果(Fig. 4.10 (a))と比較すると、低ひずみ速度ほどボイ
ドサイズが小さくなり、かつ均一分布に近づく傾向がある。 
以上の結果から、高温変形によってオーステナイト中の分散ボイドのサイズ、アスペク
ト比および分散度は、ひずみ量、ひずみ速度、温度によって大きく影響を受けることが明
らかとなった。 
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Fig. 4.5  Typical true stress v.s. true strain curves at 1063 K for (a) sample ‘60C-V’ 
with dispersed voids and (b) sample ‘60C’ without voids, respectively. 
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Fig. 4.6  Typical true stress v.s. true strain curves at 1098 K for (a) sample ‘60C-V’ 
with dispersed voids and (b) sample ‘60C’ without voids, respectively. 
 
－79－ 
◆ ，◇
■ ，□
▲ ，△
● ，○
ε =　4.2×10 -3　s-1・
ε =　1.3×10 -3　s-1・
ε =　4.2×10 -4　s-1・
ε =　4.2×10 -5　s-1・
20
30
40
50
60
70
8.6 8.8 9.0 9.2 9.4 9.6 
σ
y
/ 
M
P
a
1/Ｔ×104 (1/K)
40 
60 
80 
100 
120 
140 
8.6 8.8 9.0 9.2 9.4 9.6 
σ
p
/ 
M
P
a
1/Ｔ×104 (1/K)
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig.4.7  Temperature and strain rate dependence of (a) yield stress, (b) peak stress of 
the samples with voids (solid marks) and without voids (open marks), respectively.  
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Fig.4.8  Temperature and strain rate dependence of (c) steady-state stress and (d) 
peak strain of the samples with voids (solid marks) and without voids (open marks), 
respectively. 
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Fig. 4.9  Shape change of voids in the sample 60C-V depending on strain rate when 
deformed at T = 1063 K to ε= 0.8; strain rates of (a) 4.2 × 10 -3 s-1, (b) 4.2 × 10-4 s-1 and 
(c) 4.2 × 10-5 s-1, respectively. Arrow marks indicate some voids embedded in the 
matrices. 
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Fig. 4.10  Aspect ratio change of voids with increasing strain when deformed at T = 
1063 K and at a strain rate of 4.2 × 10-3 s-1. 
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Fig. 4.11  Aspect ratio change of the voids depending on strain rate when deformed at 
T = 1063 K to ε = 0.4.  The result at a strain rate of 4.2 × 10-3 s-1 is shown in Fig. 4.9 
(b).   
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4.4 考察   
4.4.1 ボイドを含む鋼の高温圧縮変形挙動 
 Srolovitz et al.は、拡散緩和が可能な高温域では分散粒子はその相の種類によらず転位
の移動を妨げ強度向上に寄与するとしている 1)。これは粒子界面での転位応力場の解消が、
転位に吸引型相互作用をもたらすためである。実際、Onaka et al.4), 中島と吉田 5)は、高
温域では転位と引力型の相互作用を示す Srolovitz 転位は、斥力型の Orowan 転位の 8 割
程度のしきい応力を持つことを液相または固相分散粒子を含む合金の高温変形の実験によ
り示している。本研究の結果は、微小分散ボイドも同様に圧縮変形抵抗を高めることを実
験的に示した(Figs. 4.7, 4.8)。すなわち、拡散緩和が可能な十分な高温域では、分散物相
が個体、液体、ボイドにかかわらず、分散相は転位の移動を妨げることができると考えら
れる。 
 一方、固体分散粒子は粒界移動と再結晶の開始を著しく抑制することが知られている 9, 
10)。これは粒子が粒界上に存在した場合、粒界面積の低下を生じ、それによるエネルギー
低下が粒子/粒界間の引力型の相互作用を生じさせるためである。そして、固体分散粒子と
粒界との吸引型相互作用は粒界移動を困難とし、再結晶の発現を抑止または遅延させる。
同様の吸引型相互作用が粒界とボイドの間にも生ずると考えられる。しかし本研究の結果
は、微小分散ボイドは圧縮変形抵抗を高めたが、再結晶や粒界移動への影響は小さく、ほ
とんど抑制しないことを示した。この結果は分散液体粒子の、高温強度の向上には寄与す
るが粒界移動や再結晶をほとんど阻害しない 11)、物性と良く似ている。このメカニズムは
転位との吸引型相互作用の観点からすると、例えば、鉄基分散強化合金のクリープ変形に
関する研究で報告されている void-hardening と本質的には類似現象と推察される 12)。 
 高温変形におけるひずみ速度ε 、定常状態応力σss、温度 T の間には、下記(4.1)式で表
わされる関係が成立する 13)。 
ε   ･  σ  ･      
 
   
 ･････      
ここで、k は定数、F(σss)は応力関数、Rgは気体定数、Q は変形のための活性化エネルギ
ーである。種々の温度、ひずみ速度での圧縮試験から得られた定常状態変形応力をアーレ
ニウスプロットし、変形のための見かけの活性化エネルギーを求めた。それらは 60C-V、
60C でそれぞれ 306、286 kJ/mol と見積もられた。これらの値は、γ -Fe 中の自己拡散エ
ネルギー(285kJ/mol)14)に近く、共に一般的な Fe 原子の自己拡散支配の動的再結晶によっ
－85－ 
て変形が進行していることを示唆している。 
 
4.4.2 ボイドの形状と分布の変化 
 ボイド形状は温度、ひずみ速度、ボイドサイズに依存して変化し、同時にその分布状態
も変化した。温度が高く、ひずみ速度が小さく、また、サイズが小さいほどボイド形状は
球状に近づいた。さらに、ボイドの分布状況は、同様の条件で収束する傾向が見られた。
これらの現象は、i) 表面拡散緩和による形状回復、ii) 粒界すべりと粒界移動によって起
こるボイドのせん断と合体、によって理解できると考えられる。 
 Miura et al.は、高温引張変形中に液体粒子が粒界移動とともに移動し、粒内の液体分散
粒子が粒界に凝縮されることを Cu-B2O3 合金双結晶を用いた実験から報告した 11)。液体
分散粒子が粒界と共に移動する現象は、粒界と液体粒子が吸引型相互作用を持つことによ
る。本研究でも結晶粒内のボイドが移動粒界に掃かれ、粒界に凝集していく現象が観察さ
れた(Fig. 4.9)。同時にその過程で、ボイド同士が合体・成長するため、変形後のボイドサ
イズが大きくなった(Fig. 4.10)。この現象は、動的再結晶が繰り返し起る高温・高ひずみ
域では、粒界移動も活発に起きることにより、ボイド同士の合体・成長が促進される可能
性が高い。なぜ液体粒子あるいはボイドが粒界と共に容易に移動可能かについての議論は
難しいが、その一つの可能性として形状変化が極めて容易であるということが挙げられる。
しかし、それら変形能の違いが粒界移動抑止に及ぼす影響についての研究はほとんど行わ
れておらず、今後の課題である。 
 高温変形中に粒界すべりが起こることは良く知られている。この粒界すべりによって、
例えば、液体粒子は容易にせん断変形を受けることが報告されている 11)。せん断変形を受
けた液体粒子は、界面エネルギーの減少を駆動力として球状へと形状回復する。そして剪
断変形を受けた液体粒子は粒界上で新たな 2 個の球状液体粒子へと変化する。全く同様の
ことが、ボイドでも可能である。一般的に、粒界すべりは高温・低ひずみ速度ほど起こり
やすい。したがって、Figs. 4.10、4.11 に示した結果は、ひずみ速度が小さいほど容易に
なった粒界すべりと十分な形状回復時間によって、連続的なボイドのせん断変形と形状回
復が容易となり、ボイドサイズが比較的小さくなったと理解できる。粒界すべりと粒界移
動によるボイドのせん断変形と合体を模式的に表した図を Fig. 4.12 に示した。これらせ
ん断変形と合体は高温では常に形状回復を伴っており、これはボイドの形状変化を理解す
る上で最も重要な因子の一つである。これを以下に述べる。 
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 変形を受けた個体粒子あるいは液体粒子の形状回復は、それぞれ界面拡散と液体粒子内
の体拡散によって支配される 15)。その形状回復に要する時間τr は、粒子の半径 r を用い
て、温度一定の条件下では、固体粒子では(4.2)式、液体粒子では(4.3)式で表わされる 15)。 
τ
 
   ・・・・      
τ
 
   ・・・・      
ボイドの場合はボイド表面の拡散によって、表面エネルギーの減少を駆動力として形状回
復がなされると考えられる。したがって、その形状回復に要する時間は半径の二乗に比例
する。そのため、ボイドが小さいほど形状回復に必要な時間が急激に短くなり、また、低
ひずみ速度ほど十分な回復時間が与えられたるため、ボイドサイズが小さく、また、低ひ
ずみ速度ほど低アスペクト比となったと理解できる(Fig.4 13)。このことは高温ほど形状回
復が著しく、低アスペクト比になることも意味しているが、実際、本実験結果とよく一致
していた。さらに、一定ひずみ速度条件下で、ひずみ量増加と共にボイドサイズが大きく
なり同時にアスペクト比も大きくなった結果(Fig. 4.10)も、同様に粒界すべり、形状回復
に要する時間等から合理的に理解できる。 
 以上の知見より、低ひずみ速度での熱間鍛造は、ボイドサイズを小さくし、かつアスペ
クト比を小さくできると考えられる。この結果は、熱間鍛造や熱処理によって、き裂やボ
イドなどの欠陥を球状化したり、サイズを低下させることができ、室温での材料の信頼性
向上をもたらす可能性を示す。 
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Fig. 4.12  Schematic illustrations of the shape change of voids by shear deformation 
and coalesce by grain boundary sliding and grain-boundary migration accompanied by 
surface relaxation. 
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Fig. 4.13 Schematic illustrations of shape change of voids, having different sizes of 
voids and same aspect ratio, caused by surface relaxation.  In spit of same 
deformation at a fixed condition, and therefore, the same aspect ratio of the voids, the 
shape and aspect ratio change depending on the radius after relaxation. 
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4.5 結論 
 直径約 3〜5μm、体積率約 1.9%の微小球状ボイドを含む炭素鋼をオーステナイト域で高
温圧縮変形させ、その変形挙動に及ぼすボイドの影響、並びに変形に伴うボイドの形状と
分散状況の変化を調査した。結果は以下のように要約された。 
(1) 直径約 3〜5μm の微小ボイドの存在は、ボイド無しの場合と比較して、降伏応力(約
10%)、ピーク応力(約 5%)、定常状態変形応力(約 10%)を高める等、圧縮変形抵抗を上昇
させる。 
(2) 直径約 3〜5μm の微小分散ボイドは動的再結晶の開始を若干遅らせるものの、固体分
散粒子のような強い再結晶抑制効果を持たない。 
(3)ひずみ速度が小さくかつボイドサイズが約 10μm 以下の場合、ボイドには緩和過程が
有効に働いて球状に形状回復する。しかし、ひずみ速度が大きくかつボイドサイズが約
20μm を超える場合、十分な形状回復の時間が得られないため、ボイドはつぶれた形状
となる。 
(4) 低ひずみ速度での熱間鍛造により、ボイドサイズを小さく、アスペクト比を小さくで
き、室温での材料信頼性を高めることができる。この結果は、熱間鍛造や熱処理によっ
て、き裂やボイドなどの欠陥を球状化したり、ボイドサイズを小さくすることができ、
材料の信頼性向上をもたらす可能性がある。 
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第 5 章 総括 
 
5.1 本研究の工業的応用 
 これまで各章にて、鋼中のセメンタイトや微細炭化物などの分散相やボイドが、中炭素
鋼の組織や機械的特性に及ぼす影響を述べてきた。以下に、本研究の工業的応用として検
討した球状セメンタイトのサイズと分散状態を制御した冷間鍛造用線材の開発例について
述べる。 
 
5.1.1 組織制御の考え方 
 冷間鍛造は、材料歩留まりが高いことに加え、加工時間が短く生産性に優れることから、
ボルトや歯車など多くの機械部品の成形に採用されている。一方、被成形材の高強度化に
ともなって、鍛造金型の摩耗や破損、あるいは、被成形材の加工割れが増加してきた。こ
れらの抑制には、被成形材の変形抵抗を低く（降伏強度を低く）するとともに、延性を向
上させることが有効である。以下では、中炭素鋼のセメンタイトのサイズと分散状態を制
御して、被成形材の変形抵抗低減と延性を向上させる方法を検討した。 
第 2 章では、球状セメンタイトが分散した鋼の組織因子と機械的特性の関係を検討した。
その結果、球状セメンタイトが分散した中炭素鋼の強度と延性に及ぼす組織の影響につい
て、以下の結論を得た。 
i) 降伏強度は、セメンタイト間隔とフェライト粒径のそれぞれの-1/2 乗で整理でき、セ
メンタイト間隔やフェライト粒径が大きくなると低下する。 
ii) 断面収縮率は、セメンタイトの粒径の粗大化にともなって低下する。 
これらの知見より、中炭素冷間鍛造用鋼の低変形抵抗と高延性を両立した加工性に優れる
組織は、セメンタイトサイズが微細で、かつフェライト粒径が大きい組織と判断できる。 
 次に、上記の組織を得る方法を検討した。第 2 章で考察したように、セメンタイトが均
一に分散すると、粒界に偏在したときより、フェライト粒径が大きくなる。これより、球
状化焼鈍前組織として、フェライト/パーライト混合組織より、パーライトやベイナイトの
単相組織やパーライト/ベイナイト混合組織が有効と考えられる。さらに、第 2 章で検討し
たように、伸線加工した後に A1点直下での SA 処理を行うことで、SA 処理後に微細なセ
メンタイトが均一に分散し、かつフェライト粒径が大きい組織が得られると推察される。
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このような組織は低変形抵抗と高延性を両立できると考えられる。 
 
5.1.2 開発鋼の製造条件と材質特性 
(1)開発鋼の製造条件 
上述の考えに基づいて、JIS G3507 に規定された冷間圧造用炭素鋼線材 SWRCH40K を
用い、冷間鍛造用鋼を作製した。SWRCH40K は、焼入れ性を高めるために Mn を含有し
ており、600～700MPa の引張強度であるボルト等の機械部品に使用される。Table 5.1 に
示した化学組成からなる鋼を、転炉で溶製した後、連続鋳造と分塊圧延を行い、断面 122
×122mm2のビレットを作製した。その後、直径 7.0mm に熱間圧延した後、圧延機後方
に設置した、溶融塩槽 1)に浸漬して線材を作製した。従来鋼は、直径 7.0mm に熱間圧延し
た後、ステルモア設備 2)を用いて風冷して作製された。 
第 2 章で得られた知見に基づき、熱間圧延して作製された線材を、Fig. 5.1 に示した条
件で伸線加工と SA 処理を行った。開発鋼(以下 SWRCH40K-P と称す)は、溶融塩槽に浸
漬した線材を用いて、伸線加工を行った後、A1点直下での SA処理を行って作製された(Fig. 
5.1(a))。なお、従来鋼(以下 SWRCH40K-FP と称す)は、2 回の SA 処理を行うことにより
作製された(Fig. 5.1(b))。 
 
 
Table 5.1 Chemical composition of tested steel (mass%). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Steel C Si Mn P S Fe 
SWRCH40K 0.37 0.21 0.73 0.013 0.005 Bal. 
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37 %
973 K × 7 h(a)
drawing
annealing
(b)
1008 K ×5 h annealing
20 K/h
A1
933 K
37 %
953 K × 5 h
drawing
annealing
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig.5.1 Thermal cycles of thermo-mechanical processes employed for spheroidized 
annealing. 
 
(2)開発鋼の組織と材質特性 
Fig. 5.2 に、SA 処理した後の組織を示す。SWRCH40K-P は、SWRCH40K-FP に比べ
て、より微細で均一に分布した球状セメンタイトを含む組織であった。 
冷間鍛造性の評価指標には、Osakada et al. が提案した端面拘束圧縮試験 3)から求めた
圧縮変形抵抗と限界圧縮率を用いた。試験片と金型には、日本塑性加工学会冷間鍛造分科
会基準に準拠して、Fig. 5.3 に示した直径 5.0mm、高さ 7.5mm の円柱型試験片と同心円
の溝付きの耐圧板を用いた 4,5)。 
 圧縮試験により評価した応力-ひずみ曲線を Fig.5.4 に示す。SWRCH40K-P は、SA 処
理を 1 回しかしていないにも関わらず、SA 処理を 2 回した SWRCH40K-FP と同様のフ
ローカーブを示し、両者の変形抵抗は同等と推察される。 
一方、Fig.5.5 に、SWRCH40K-P と SWRCH40K-FP の加工割れが発生する限界の圧縮
率(以下限界圧縮率と称す)を示す。なお、加工割れの評価には、試験片の長手方向に 0.15R、
深さ 0.8mm の切欠きを有する試験片を用いた。圧縮率 e は下記（5.1）式で表わされる。 
ｅ  
    
  
        ・・・      
ここで h0は試験片の初期高さ、h は試験後の試験片高さである。SWRCH40K-P の限界圧
縮率は、SWRCH40K-FP より高かった。この結果は、SWRCH40K-P は SWRCH40K-FP
と比べてより高いひずみまで加工割れの発生が抑制できることを示す。この理由は、第 2
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SWRCH40K-P SWRCH40K-FP
(a) (b)
5μm5μm
章で明らかにしたように、球状セメンタイトのサイズが小さく、セメンタイトとフェライ
ト界面でのき裂の発生が抑制されたためと推定できる。 
 
5.1.3 開発鋼の工業的利用 
本研究の知見に基づいて開発した中炭素冷間鍛造用鋼は、上述のように割れ発生の限界
圧縮率が高い特性を有していた。これより、成形の際に、加工割れの発生を抑制でき、よ
り複雑な形状に加工できる可能性があり、機械部品の高機能化や生産性向上に寄与すると
推察される。 
一方、従来の冷間鍛造用鋼では、複雑な形状の部品を成形する際には、加工割れの発生
を抑制させるため、複数回の伸線加工や SA 処理を行って製造している。開発した冷間鍛
造用鋼は、2 回の SA 処理を行って製造した従来の冷間鍛造用鋼より、限界圧縮率が高か
った。このため、SA 処理回数が削減でき、焼鈍費用の低減や、生産性の向上に寄与する
と推察される。 
こうして開発した冷間鍛造用鋼の適用により、機械部品の製造コストの低減や、部品形
状の複雑化に寄与し、機械部品の低コスト化と高機能化に貢献すると期待される。現在、
種々の機械部品への適用へ向け、試作評価を行っている。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5.2 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (a) 
SWRCH40K-P, (b) SWRCH40K-FP, respectively.  
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Fig. 5.3 Schematic diagrams of the die and specimen for upsetting test4,5). 
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Fig. 5.4 Stress – strain curves obtained by upsetting test. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5.5 Limit upsetting ratio of SWRCH40K-P and SWRCH40K-FP. 
 
 
 
－97－ 
5.2 結論 
 機械構造用鋼は、自動車などの機械部品や建築用ボルトなど幅広い分野で使用されてい
る。近年では、これらの部品に対して、高強度化や高機能化とともに、低価格化が求めら
れている。このため、部品形状に成形する際には加工性に優れ、部品として使用する際に
は高強度化できるという、相反する性能が求められている。鋼中の分散相は、強度や加工
性など材質特性に大きな影響を及ぼすため、これらを用いた材質制御が期待されている。 
本研究では、機械構造用鋼の加工性向上と高強度化を両立させることを目的に、中炭素
鋼の強度や延性などの機械的特性に及ぼす分散相（セメンタイト、炭化物）と微小ボイド
の影響について調査するとともに、分散相やボイドの形状、これらの分散状態の制御方法
についても検討した。 
 本研究によって、セメンタイトが分散した鋼の降伏強度や延性を支配する組織因子の影
響が明らかとなった。この結果、冷間鍛造性を改善するための、適正な組織として、微細
な球状セメンタイトを均一分散させて、かつ、フェライト粒を粗粒にすることが有効であ
るとの知見が得られた。このような組織を得るためには、SA 前組織を、ラメラ間隔の小
さいパーライト組織とすること、伸線減面率 30%以上の予加工を与えること、SA 処理温
度を A1点直下とすることが有効であることが判明した。さらに、微細な炭化物が分散し
た中炭素ベイナイト鋼の析出強化について検討し、高い析出強化量を得るためには、Nb、
Ti、V の複合炭化物が有効であること、および複合炭化物による強化機構を考察し、炭化
物とフェライトマトリックスのミスフィットパラメータを用いて析出強化量を推定できる
ことを示した。また、鋼中に分散した微小ボイドが熱間鍛造性に及ぼす影響とボイドの形
状変化を検討し、鋼中に分散した微小ボイドは、熱間変形抵抗を高めること、およびボイ
ドの形状は熱間鍛造条件により変化することを確認した。この結果、熱間鍛造によって、
き裂やボイドの形状を制御することができ、室温における材料信頼性の向上をもたらす可
能性がある。 
これらの知見に基づいて、中炭素冷間鍛造用鋼を開発し、SA 処理回数を削減しても、
優れた冷間鍛造性が得られることを確認した。開発した鋼は、ボルト等の機械部品の焼鈍
工程の省略による低コスト化や、加工割れ抑制による生産性向上に貢献することが期待さ
れ、現在、種々の機械部品への活用を試みている。 
以下に本論文の各章で得られた結論を示す。 
第 1 章では、機械構造用鋼の概要と課題を述べ、分散相を利用した機械構造用鋼の組織
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や材質制御に関するこれまでの知見を整理した。そして、機械構造用鋼の成形時の加工性
改善と、最終製品での高強度化を両立する技術の確立に向け、中炭素鋼の機械的特性(変形
抵抗、延性、強度)に及ぼす組織因子(フェライト粒径、セメンタイトサイズ)、微細炭化物
やボイドの影響を明らかにすることを本研究の目的とした。 
第 2 章では、球状セメンタイトが分散した中炭素鋼の金属組織と機械的特性について検
討した。まず、SA 処理後の降伏強度、断面収縮率や組織因子(セメンタイトサイズ、フェ
ライト粒径)に及ぼす前組織、予加工、および SA 処理温度の影響を系統的に調査した。そ
の結果、i)前組織を微細パーライト組織にすると、SA 処理後にセメンタイトが均一、かつ
微細に分散し、延性が向上すること、ii)前組織を微細パーライト組織にすると、フェライ
ト/パーライト組織より短時間の SA 処理でラメラ組織が球状化することを確認した。また、
球状セメンタイトが分散した鋼の降伏強度や断面収縮率に及ぼす組織因子の影響について
考察し、降伏強度は、平均セメンタイト間隔と平均フェライト粒径の増大にともなって低
くなること、断面収縮率は、平均セメンタイトサイズの増大とともに小さくなることを明
らかにした。この結果より、低変形抵抗と高延性を両立するためには、フェライト粒径を
大きくして、セメンタイトサイズを微細にすることが有効であることを提示した。さらに、
SA 処理による軟質化挙動に及ぼす組織因子の影響を検討し、SA 処理後のパーライト鋼と
フェライト/パーライト鋼の降伏強度の差異は、球状セメンタイトのサイズと分布状態の違
いから説明できることを示した。 
第 3 章では、微細炭化物が分散した中炭素鋼の析出強化量と強化機構について検討した。
Nb，Ti，V を複合添加した中炭素ベイナイト鋼は、それらの元素を単独添加したときより
も、析出強化量が大きくなることを確認した。また、複合炭化物による析出強化機構につ
いて考察し、Nb、Ti、V の複合添加による析出強化量は、炭化物とフェライトマトリック
スのミスフィットパラメータと cutting 機構によって説明できることを示した。さらに、
炭化物の組成から算出したミスフィットパラメータを用いて、中炭素ベイナイト鋼の複合
炭化物による析出強化量を推定できることを提示した。 
第 4 章では、微小ボイドが分散した中炭素鋼の高温変形挙動について検討した。平均粒
径 3~5μm の微小球状ボイドを含む中炭素鋼をオーステナイト域で高温変形させ、その変
形挙動に及ぼすボイドの影響、および変形に伴うボイドの形状と分散状況の変化を調査し
た。その結果、微小ボイドの存在は、ボイド無しの場合と比較して、降伏応力(約 10%)、
ピーク応力(約 5%)、定常状態変形応力(約 10%)を高める等、変形抵抗を上昇させることを
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確認した。また、ひずみ速度が小さく、かつボイドサイズが約 10μm 以下の場合、球状に
形状回復するが、ひずみ速度が大きくかつボイドサイズが約 20μm を超える場合、ボイド
はつぶれた形状となり、形状回復しないことを確認した。この結果、低ひずみ速度での熱
間鍛造により、ボイドサイズが小さい場合に、アスペクト比を小さくすることができ、室
温での材料信頼性の向上をもたらす可能性があることを提示した。 
 第 5 章では、本研究の工業的応用として冷間鍛造用鋼の開発例について述べた。開発し
た中炭素冷間鍛造用鋼は、割れ発生の限界圧縮率が高く、SA 処理回数を減らしても加工
割れの発生を抑制できることを確認した。この開発鋼を適用することで、SA 処理回数が
削減され、製造コストが低減できる可能性があることを確認した。 
 
5.3 今後の展開 
本研究において、冷間鍛造性の評価指標に引張試験から求めた降伏強度と断面収縮率を
用いた。実際の冷間鍛造では、塑性変形後の加工硬化の影響も変形抵抗に影響を与える。
加工硬化の影響も考慮し、変形抵抗に及ぼす組織因子(フェライト粒径、セメンタイトサイ
ズ、セメンタイト間隔)の影響を解明することが今後の課題である。さらに、中炭素冷間鍛
造用鋼の成形時の加工性と、最終製品での高強度化を両立する技術の確立が課題である。 
 また、本研究の結果、ボイドなどの鋼中の欠陥のサイズや形状を熱間鍛造により制御で
きる可能性が見出された。欠陥の制御技術をさらに発展させ、高信頼性を有する材料への
適用技術の確立が課題である。 
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